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3Kurzdarstellung
Grenzähen von Übergangsmetalloxiden in Halbleiterbauelementen bestimmen die





(Metall = Al, Ti, Pt), die TiN|TiO
2
- und die Si|SrTiO
3
-Grenzähe mittels röntgeno-
graphisher Methoden sowie der Transmissionselektronenmikroskopie hinsihtlih ihrer
Defekthemie, kristallographishen Anpassung und thermishen Stabilität untersuht.













durh die Oxidation der
unedlen Elektrode. Der elektrishe Widerstand dieser beiden Metall-Isolator-Metall-
(MIM)-Stapel mit Pt-Bodenelektrode kann reversibel geshalten werden. Diese expe-










derstand geshaltet werden kann. MIM-Stapel bestehend aus TiN, TiO
2
und Au weisen
zwar Shaltverhalten des elektrishen Widerstandes auf, lassen aber keine Abweihung
der Stöhiometrie im Transmissionselektronenmikroskop erkennen. Die strukturellen
Betrahtungen der TiN|TiO
2
-Grenzähe verdeutlihen, dass bei der Heteroepitaxie
das Aufwahsen der thermodynamish stabileren TiO
2
-Modikation unterdrükt wird,
insofern das Substrat eine geeignete kristallographishe Orientierung aufweist. So kris-
tallisiert Anatas, eher als Rutil, auf der (0 0 1)-Oberähe des TiN mit einer festen
Orientierungsbeziehung. Die thermishe Stabilität der Si|SrTiO
3
-Grenzähe hängt
hingegen stark von der Kationenstöhiometrie des ternären Perowskites ab. Für die
Kristallisation der amorphen SrTiO
3
-Dünnshihten ergibt sih eine Korrelation zwi-
shen der Einsatztemperatur und der Shihtabsheidemethode.
4Abstrat
Interfaes of transition metal oxides in semiondutor devies determine their funtio-









-interfaes are investigated by means of X-ray-based methods and trans-
mission eletron mirosopy with respet to their defet hemistry, rystallographi













aused by an oxidation of the ignoble eletrode an be inferred. The eletrial resistane
of both types of metal-insulator-metal-(MIM)-staks, ontaining a Pt bottom eletro-
de, an be swithed reversibly. These experimental ndings are diretly linked to eah




|Pt-interfae no redox reation based oxygen redistribution
takes plae and the Pt|Nb
2
O5|Pt-stak reveals no swithing behavior. Using MIM-
staks onsisting of TiN, TiO
2
und Au swithing the eletrial resistane is possible,
but no stoihiometri deviation was observed in the transmission eletron mirosope.
Strutural onsiderations at the TiN|TiO
2
-interfae larify that hetero-epitaxy an sup-
press the growth of the thermodynamially stable TiO
2
-modiation due to suitable
rystallographi orientation of the TiN-substrate. Thus, anatase, rather than rutile,
rystallizes on the (001)-TiN-surfae with a xed strutural ohereny. The thermal
stability of the Si|SrTiO
3
-interfae strongly depends on the ation stoihiometry of
the ternary perovskite. Therefore, rystallization onset temperature orrelates to the
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'The interfae is the devie'  Ein Zitat des Physik-Nobelpreisträgers Herbert Kroe-
mer aus seiner Nobelpreisrede im Jahr 2000, welhe seine Arbeiten zur Entwiklung
von Halbleiterheterostrukturen für Hohgeshwindigkeits- und Optoelektronik zusam-
menfasst [1℄. Diese relativ einfahe Shlussfolgerung mit klarer Botshaft stammt aus
intensiver Forshungsaktivität zu Grenzähen von Halbleitermaterialien. Das Zusam-
menbringen vershiedener aufeinander abgestimmter Bandlükenenergien ermögliht es
in Folge der Bandverbiegung z. B. ein zweidimensionales Elektronengas für Transistoren
mit hoher Elektronenbeweglihkeit (HEMT) [2℄ zu erzeugen oder in Doppelheterostruk-
turen durh Rekombination von Elektronen und Löhern eine erhöhte Photonenaus-
beute zur Verwendung in Laserdioden [3℄ zu erreihen.
Grenzähen weisen daher ein groÿes Potential zur Funktionalisierung von Materialver-
bunden auf. Das gilt insbesondere auh für oxidishe Grenzähen [4,5℄, wobei diverse
Parameter existieren, mit denen sih die Eigenshaften kontrollieren lassen: Änderung
der Kristallstruktur oder der elektronishen Phase, Gitterfehlanpassung, Stöhiome-
trieänderung und Quantenonnement [4℄. Im Wesentlihen lassen sih zwei Typen
von Heteroübergängen untersheiden: Oxid|Oxid- und Nihtoxid|Oxid-Grenzähen,
die sih natürlih auh hinsihtlih ihrer Anwendungspotentiale voneinander abgrenzen.
Als eine der am besten untersuhten Heterostruktur zweier isolierender Übergangsme-





ein zweidimensionales Elektronengas [6,7℄ aufweist und für elektronishe Anwendungen
interessant ist. Metall|Oxid-Grenzähen rüken als Funktionselement hinsihtlih ihrer
Verwendung in neuartigen nihtühtigen Datenspeihern [810℄ in den Forshungsfo-
kus. Hier lassen sih vor allem die Ausbildung von ohmshen und Shottkykontakten,
je nah Austrittsarbeit des entsprehenden Materials, klassizieren und gezielt herstel-
len [11℄. In Folge der Miniaturisierung von sih ergänzenden Metall-Oxid-Halbleiter
(CMOS)-basierten elektronishen Bauteilen [12, 13℄ gelten sowohl binäre als auh ter-
näre oxidishe Dielektrika mit hohen Dielektrizitätszahlen als potentieller Ersatz für
Siliziumdioxid (SiO
2
) in seiner Funktion als Gateoxid [14, 15℄, wofür die Stabilität des
Oxides auf Silizium (Si) von groÿer Bedeutung ist. So gibt es zahlreihe experimentelle
und theoretishe Arbeiten zur thermodynamishen Stabilität von binären [16,17℄ oder
8 1 Einleitung
ternären Oxiden, u. a. mit Perowskitstruktur [18℄ auf Si, wobei vor allem Sandate
Beahtung gefunden haben [1921℄.
Ziel dieser Arbeit ist die Darstellung der Bedeutung von oxidishen Grenzähen als
Funktionselement für die entsprehende Anwendung. Dabei werden thermodynamishe
Stabilität, stöhiometrishe Zusammensetzung als auh kristallographishe Orientie-
rung von Nihtoxid|Oxid-Grenzähen untersuht. Die verwendeten Oxide werden in
Kapitel 2 hinsihtlih ihrer Struktur und Defekthemie sowie in Kapitel 3 bezüglih
ihres theoretishen Kontaktverhaltens zu Nihtoxiden vorgestellt. Kapitel 4 beshäf-
tigt sih mit der Synthese der entsprehenden Materialsysteme, gefolgt von Kapitel 5,
welhes die wesentlihen Aspekte der Charakterisierungsmethoden thematisiert. Den
Mittelpunkt bilden die Ergebniskapitel 6, 7 und 8, in denen defekthemishe und struk-
turelle Untersuhungen zu drei vershiedenen Heterogrenzähen im Hinblik auf ihre
Verwendung in einem Bauelement aufgezeigt werden. In Kapitel 10 folgt eine Zusam-
menfassung auf die umfassende Diskussion in Kapitel 9 zur Einordnung der gewonnenen
Erkenntnisse in die Literatur.
92 Materialsysteme
2.1 Binäres Phasendiagramm NbO
Das Phasendiagramm des binären Systemes Niob und Sauersto zeigt die Gleihge-
wihtsphasen in Abhängigkeit des Sauerstoanteiles (siehe Abbildung 2.1a). Im darge-







) vier Gleihgewihtsphasen. Ihre Gitterparameter sind
in Tabelle 2.1 zusammengefasst. Oberhalb von
5
/7 Sauerstoanteil existieren kei-
ne weiteren höher oxidierten Niobphasen. Mit einer Standardbildungsenthalpie von
-1905,8 kJ/mol [29℄ ist Niobpentoxid (Strukturdarstellung siehe Abbildung 2.1b) das
stabilste Oxid des Niobs. Nah dem Aufshmelzen kann es mit Blik auf das Pha-





-Shihten erfolgt daher niht nur über die Oxidation von metallishem
Niob [3032℄, sondern auh durh Atomlagenabsheidung [33℄ und reaktives Sputtern
vom metallishen Niobtarget in gemishter Argon/Sauersto-Atmosphäre [3436℄.
2.2 Binäres Phasendiagramm TiO
Das Gleihgewihtsphasendiagramm des binären Systemes bestehend aus Titan und
Sauersto zeigt in Abhängigkeit von sowohl Zusammensetzung als auh Temperatur
eine Groÿzahl von Verbindungen (siehe Abbildung 2.2a). Der interessante Bereih des
Phasendiagrammes ist im Phasendiagramm blau hervorgehoben und bendet sih auf
der sauerstoreihen Seite des Phasendiagrammes (siehe Abbildung 2.2a). Mit einer
Oxidationszahl für Titan von 4+ ist TiO
2
das am höhsten oxidierte Titanoxid und
Tab. 2.1: Die vier prominenten Gleihgewihtsphasen im binären Nb-O-Phasendiagramm. Die Angabe
der Gitterparameter erfolgte beshränkt auf drei Nahkommastellen.
Phase a (Å) b (Å)  (Å) α (°) β (°) γ (°) Raumgruppe Quelle
Nb 3,306 3,306 3,306 90,0 90,0 90,0 Im3m [26℄
NbO 4,212 4,212 4,212 90,0 90,0 90,0 Pm3m [27℄
NbO
2





21,16 3,822 19,35 90,0 119,83 90,0 P121 [25℄
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Abb. 2.1: (a) Das Phasendiagramm des binären Systemes bestehend aus Niob und Sauersto
(nah [2224℄). Zusätzlih zum Atomanteil sind markante Punkte des Phasendiagrammes in Klammern
auh mit der Zusammensetzung in Gewihtsprozent ausgewiesen. (b) Darstellung der Elementarzelle





Abb. 2.2: (a) Das Phasendiagramm des binären Systemes bestehend aus Titan und Sauer-
sto (nah [22℄). Die thermodynamish stabilste Titandioxid-Phase ist bei 40Gewihtsprozent Sauer-
sto Rutil (blau). (b) Das Phasendiagramm des quasibinären Systemes bestehend aus Strontiumoxid
und Titandioxid (nah [37℄). Hervorgehoben sind die SrTiO
3
-Phase (rot), die Ruddlesden-Popper-
Phase n = 1 (grün) sowie die TiO
2
-Phase (blau).
2.2 Binäres Phasendiagramm TiO 11
Abb. 2.3: Darstellung der Kristallstruktur des kubishen SrTiO
3
[41℄ und der TiO
2
-Struktur in den




existiert in den beiden tetragonalen Modikationen Anatas und Rutil sowie der or-
thorhombishen Modikation Brookit (siehe Tabelle 2.2). Die Rutilstruktur des TiO
2
ist mit der höhsten Bildungsenthalpie ∆H0298K = −941, 611 J/kg*mol [23℄ bei Raum-
temperatur die thermodynamish stabile Phase. Anatas wandelt sih mit seiner Raum-
temperaturbildungsenthalpie von ∆H0298K = −866, 668 J/kg*mol oberhalb eines Tem-
peraturbereihes von τ = 700 bis τ = 1000 ◦C [38℄ in die Rutilstruktur um. Bei Re-
duzierung des TiO
2
antwortet das System mit der Bildung von Magnèliphasen (siehe






-Nanometerkristalle spielt die Oberähenenergie gegenüber der Bildungs-
enthalphie eine übergeordnete Rolle und man erhält für TiO
2
-Kristallitgröÿen d < 11 nm
die Anatasphase, für d = 11 nm bis d = 35 nm die Brookit- und erst für d > 35 nm die
Rutilphase [44℄. Weiterhin kann die Wahl des Substrates die Bildung der TiO
2
-Phase
beeinussen. Beispielsweise ist bekannt, dass die Bildung der Rutilstruktur des TiO
2
durh das epitaktishe Wahstum auf Rutheniumoxid (RuO
2
), welhes ebenfalls in Ru-
tilstruktur kristallisiert, favorisiert wird [45,46℄. Nutzt man dagegen Titannitrid (TiN),




Tab. 2.2: Details der Strukturen für die drei TiO
2
-Phasen Anatas, Brookit und Rutil. Für die Über-
sihtlihkeit wurde die Darstellung der Gitterparameter mit nur drei Nahkommastellen gewählt.
Phase a (Å) b (Å)  (Å) α (°) β (°) γ (°) Raumgruppe Quelle
Anatas 3,771 3,771 9,430 90,0 90,0 90,0 I41/amd [42℄
Brookit 9,18(1) 5,43(1) 5,164 90,0 90,0 90,0 Pbca [47℄
Rutil 4,601 4,601 2,963 90,0 90,0 90,0 P42/mnm [43℄
Tab. 2.3: Strukturdaten für ausgewählte Kristallstrukturen aus dem SrO-reiheren Teil des quasi-
binären Phasendiagrammes SrO-TiO
2
. Zur Untersheidung von Raumtemperatur- und Tieftempe-
raturphase des SrTiO
3
wird letztere durh ein * gekennzeihnet. Die Angabe der Gitterparameter
entsprehen in der Genauigkeit der Literaturquelle.
Phase a (Å) b (Å)  (Å) α (°) β (°) γ (°) Raumgruppe Quelle
SrTiO
3
3,901 3,901 3,901 90,0 90,0 90,0 Pm3m [41℄
SrTiO
3



















3,9 3,9 28,1 90,0 90,0 90,0 I4/mmm [51℄
2.3 Quasibinäres Phasendiagramm SrOTiO
2
Das quasibinäre Phasendiagramm der beiden Verbindungen Strontiumoxid (SrO) und
Titandioxid (TiO2) ist in Abbildung 2.2b dargestellt. Die drei wihtigsten Kompo-
nenten sind das in NaCl-Struktur kristallisierende SrO (Raumgruppe Fm3m [48℄,
0Mol.-% TiO2), das kubishe SrTiO3 (Raumgruppe Pm3m [41℄, jeweils 50Mol.-%
SrO und TiO2) sowie das in Rutilstruktur stabile tetragonale TiO2 (Raumgruppe
P42/mnm [43℄, 0Mol.-% SrO), welhes der Anknüpfungspunkt zum binären Ti-O-
Phasendiagramm ist (siehe Abbildung 2.2a). Da es im festen Zustand für das SrTiO
3
keinen Homogenitätsbereih gibt, reagiert die Kristallstruktur bei Zusammensetzun-
gen zwishen SrO und SrTiO3 durh den Einbau von SrO-Ebenen in die kubishe
Perowskit-Struktur des SrTiO
3
. Dies führt in Rihtung zunehmender SrO-Anteile zur
Bildung von Ruddlesden-Popper-(RP)-Phasen, welhe mit der allgemeinen Summen-
formel SrO(SrTiO3)n mit n = 1, 2 und 3 [4951℄ im tetragonalen Kristallsystem kristal-
lisieren (Raumgruppe I4/mmm). Auf der TiO2-reihen Seite des Phasendiagrammes
reagiert das System mit TiO2-Aussheidungen innerhalb der SrTiO3-Matrix.
SrTiO
3
Den prominentesten Vertreter des betrahteten Phasendiagrammes stellt SrTiO3 dar,
welhes in der Mitte des Phasendiagrammes rot hervorgehoben ist. Es erstarrt bei
2040
◦
C direkt aus der Shmelze mit der entsprehenden Zusammensetzung und kris-
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Tab. 2.4: Strukturdaten der kubishen SrTiO
3
-Phase [41℄.
Atom Wyko-Lage Symmetrie Position
Sr 1a m3m 0 0 0
Ti 1b m3m 1/2 1/2 1/2
O 3 4/mmm 0 1/2 1/2
tallisiert bei Raumtemperatur mit dem kubishen Gitterparameter a = 3,901(1)Å [41℄
(siehe Tabelle 2.3). In der Raumtemperaturphase besetzt Strontium die Wyko-
Position 1a, Titan die Wyko-Lage 1b und Sauersto die Wyko-Position 3 [41℄.





[53℄. Mit seiner kubishen Elementarzelle (siehe
Abbildung 2.3) ndet SrTiO
3
als Substratmaterial für die Heteroepitaxie kristalliner
Dünnshihten umfassende Verwendung. Letztere nden unter anderem Einsatz als
Hohtemperatursupraleiter [54℄, in der Photokatalyse [55℄, als Pyroelektrikum oder
Ferroelektrikum [56℄, als Relaxorferroelektrikum [57℄ sowie zur Erzeugung eines zwei-
dimensionalen Elektronengases [58℄.
Bei tiefen Temperaturen vollzieht SrTiO
3
einen Übergang in eine tetragonale Pha-
se mit der Raumgruppe I4/mcm mit Strontium auf der Wyko-Lage 4b, Titan auf
der Wyko-Position 4 und Sauersto auf den beiden Lagen 4a und 8h [52℄. Für
die Übergangstemperatur wird ein Temperaturbereih von T = 105K bis T = 110K
angegeben [5961℄. Bei einer Temperatur von T = 50K ist das Gitter mit den Gitter-
parametern a = 5,5148(10)Å sowie  = 7,8068(18)Å zu beshreiben [52℄.
2.4 Funktionelle Defekte in Oxiden
Defekte sind ein fester Bestandteil eines jeden Kristalles [62℄. Bedingt wird dies durh
die Gesamtenergie eines Systemes, welhe die Gibbs-Helmholtz-Gleihung
∆G = ∆H − T · ∆S (2.1)
beshreibt. Der Einbau von Defekten erhöht die Entropie ∆S und dies führt bei Zu-
nahme der Temperatur zu einer Abnahme der Energie eines Systemes. Bis zu einer
bestimmten Dihte von Defekten kann dabei die Entropie die notwendige Defektbil-
dungsenergie ∆H überkompensieren und die freie Enthalpie ∆G minimieren. Somit
stellt sih für T > 0K eine entsprehende Realstruktur ein.
Defekte im Kristallgitter werden anhand ihrer Dimensionalität untershieden, begin-
nend bei Punktdefekten (0D) über Versetzungen (1D), Korngrenzen (2D) und Fremd-
phasen (3D). Für SrTiO
3
, welhes als Standardmaterial für die Defekthemie in oxidi-
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shen Funktionsmaterialien gilt, ist der Defekt mit der kleinsten Bildungsenthalpie die
Sauerstoeerstelle im kubishen Kristallgitter [63,64℄. Bei Temperaturen oberhalb von
700K [65℄ kann Sauersto durh die SrTiO
3










ein Gleihgewiht zwishen dem Sauerstopartialdruk pO
2
(g) der Umgebung und dem
Sauersto des Kristallgitters OxO ein. Der Ladungsausgleih, der gegenüber dem Gitter
doppelt positiv geladenen Sauerstoeerstelle V••O , hier in Kröger-Vink-Notation [66℄,
erfolgt über zwei freie Elektronen e′, welhe einen Beitrag zur elektrishen Leitfähig-
keit σ leisten [67℄. Das System SrTiO
3
reagiert auf ein Sauerstodezit durh die Bil-
dung eines unterstöhiometrishen SrTiO3−δ-Gitters mit statistish verteilten Leerstel-
len. Je nah Sauerstogehalt wird die Leitfähigkeit durh untershiedlihe Beiträge
bestimmt, denn es handelt sih bei SrTiO
3
um einen gemishten Leiter [68℄. Die Leit-
fähigkeitsisothermen [67, 6971℄, welhe die Abhängigkeit von Temperatur und Sauer-
stopartialdruk aufzeigen, verdeutlihen, dass bei hohen pO
2
(g) elektronishe Defek-
te (Löher), bei mittleren pO
2
(g) ionishe Defekte und bei sehr niedrigen pO
2
(g) ebenfalls
elektronishe Defekte (Elektronen) die Leitfähigkeit bestimmen. Die Änderung von σ in
Abhängigkeit vom Sauerstopartialdruk pO
2
(g) ermögliht die Verwendung des SrTiO
3
in Hohtemperatursauerstosensoren auf Widerstandsbasis [69℄.
Die beiden binären Systeme TiO und NbO antworten auf die Abnahme des Sau-
erstoanteiles in der Struktur mittels Phasenübergängen zu Oxiden mit niedrigerer
Oxidationszahl des jeweiligen Übergangsmetalles. Beide Materialsysteme weisen für
die Strukturen mit geringerem Sauerstoanteil eine erhöhte Leitfähigkeit auf (siehe
Abbildung 2.4).
Im sauerstovakanzarmen Zustand ist der spezishe Widerstand ρ von SrTiO
3
-
Einkristallen als auh kristallinen SrTiO
3
-Dünnshihten mit der Gröÿenordnung von
10





den Materialien bieten sih aufgrund des niedrigen Lekstromes für den Einsatz als
neuartige Dielektrika an. Am Beispiel des SrTiO
3
kann die Dielektrizitätszahl ε in Ab-
hängigkeit von der Methode der Shihtpräparation, der Shihtdike sowie der Aus-





der Hohtemperaturphase eine Permittivität von 16 bis 160 [83, 85℄ und im amorphen
Zustand von 41 bis 46 auf [9193℄. Von den beiden tetragonalen TiO
2
-Phasen bietet
sih die Rutilphase aufgrund des ε
Rutil
> 80 gegenüber der Anatasphase (ε
Anatas
≈ 40)
als Dielektrikum an [45, 94℄. Für den Einsatz in der siliziumbasierten Mikroelektronik
ist die Stabilität der Oxide auf Silizium ein wihtiger Faktor, welher im Kapitel 3.2
grundlegend betrahtet wird. Durh den reversiblen Wehsel zwishen isolierendem
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Abb. 2.4: Leitfähigkeit ausgewählter kristalliner Phasen der beiden binären Systeme TiO sowie NbO
und des quasibinären Systemes SrOTiO
2
aufgetragen in Abhängigkeit vom Anteil x des Sauerstoes
in TiOx [7274℄, NbOx [7580℄ sowie SrTiOx [81, 82℄. Der Wert der Leitfähigkeit für NbO
2
(x = 2)


















(Strukturdaten siehe Tabelle 2.1 und Abbildung 2.1b) ordnet










[9799℄ aus dem quasibinären Phasendiagramm SrOTiO
2
als besonders
interessant für den Einsatz in resistivshaltenden Metall-Isolator-Metall-Stapeln. Im




für das Shalten des elektrishen





mit Wolfram [100℄, die Verwendung von reaktiven Elektroden-
materialien [34℄ sowie das unterstöhiometrish reaktive Sputtern [35℄.
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Die Ausbildung des elektrishen Kontaktes zwishen Metall und Halbleiter/Isolator
begründet sih in der einfahsten Betrahtung auf das Verhältnis der Austrittsarbei-
ten WA sowie Elektronenanitäten EA der beiden in Kontakt gebrahten Materiali-
en. In Abbildung 3.1 sind die Gleihgewihtsbanddiagramme für die Etablierung eines
(a) gleihrihtenden Shottky- und eines (b) ohmshen Kontaktes skizziert. Im ersten
Fall bildet sih die Energiebarriere EB für die Elektronen aufgrund der im Vergleih
zur Austrittsarbeit des Metalles geringeren Elektronenanität, welhe in Kontaktnä-
he zur Verarmung des Halbleiters an Majoritätsladungsträgern führt. Dieses geht in
Rihtung der Grenzähe bezüglih der skizzierten Energieahse mit der zunehmenden
Verbiegung der Leitungsbandunter- EL und der Valenzbandoberkante EV in Rihtung
der Vakuumenergie EV einher (siehe Abbildung 3.1a). Der zweite Fall (Abbildung 3.1b)
beshreibt den Kontakt von einem n-leitenden Halbleiter und einem Metall mit einer
Austrittsarbeit niedriger als die Elektronenanität des Halbleiters. Die Anreiherung
von Elektronen im Halbleiter entlang der Grenzähe führt zur Verbiegung der beiden
Bandkanten zu höherer Energie. Die Majoritätsladungsträger des halbleitenden Ma-
terials können damit ohne ein behinderndes Potential in das Metall übertreten. Für
ein Isolatoroxid in einer Metall-Isolator-Metall-Struktur (MIM) hängt die elektrishe
Leitfähigkeit niht nur von der Art des Kontaktes, sondern auh von den elektrishen Ei-
genshaften des Oxidvolumens ab [109,110℄. Die prominentesten Beispiele elektrisher
Leitfähigkeitsmehanismen sind in Abbildung 3.2 am Beispiel des Bandshemas eines
MIM-Stapels gezeigt. Die mit (A) bis (C) gekennzeihneten Mehanismen der Shottky-
Emission [111℄, des Fowler-Nordheim-Tunnelns sowie des direkten Tunnelns werden
durh den Kontakt bestimmt. Durh die Eigenshaften des Oxides werden die Poole-
Frenkel-Emission (D) [112℄, das ohmshe Leitverhalten (E), der Raumladungszonen-
limitierte Strom (F) [113℄, die ionishe Leitung (G) und der Hopping-Mehanismus (H)
bestimmt. Letzterer beshreibt das Tunneln zwishen benahbarten Haftstellen mit
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Abb. 3.1: Darstellung der Ausbildung des (a) Shottky- und (b) ohmshen Kontaktes (unten) auf
Grundlage des Verhältnisses der Elektronenanität EA und der Austrittsarbeit WA von n-dotiertem
Halbleiter und Metall im Gleihgewiht (oben).
dem Abstand a (I). Da für die untersuhten Oxide niht alle Mehanismen der Leitfä-
higkeit bekannt sind, soll imWeiteren nur auf die in Abbildung 3.2 rot hervorgehobenen
Mehanismen eingegangen werden.
Volumen-limitierte Leitfähigkeit
Poole-Frenkel Emission wird die feldunterstützte thermishe Emission von elektro-
nishen Ladungsträgern aus tiefen Haftstellen in das Leitungsband genannt, welhe bei
hohen Temperaturen T und sehr starken elektrishen Feldern E zu einer Leitfähigkeit
in isolierenden Materialien führen kann. Im Generellen wird die Stromdihte J hier-
bei unter der Verwendung der Driftmobilität der Elektronen µ, der Zustandsdihte im
Leitungsband NL und der Energiedierenz der Haftstellen zur Leitungsbandunterkante
qφT = ΦT = ET durh den folgenden Zusammenhang beshrieben [109, 112℄:











Die vollständige Darstellung erfolgt mittels elektrisher Ladung q, der Permittivität
im Vakuum ε0, der Boltzmannkonstanten k sowie der optishen/dynamishen dielek-
trishen Konstante εr. Ist hierbei die Anzahl der Trap-Zustände Nt kleiner als die
Anzahl der Donatoratome Nd, so entspriht dies der normalen Poole-Frenkel-Emission.
Gleihen sih Nt und Nd hingegen, ist die Emission als anormal bzw. modiziert zu
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Abb. 3.2: Darstellung der vershiedenen Leitfähigkeitsmehanismen für eine Metall-Isolator-Metall-
Struktur bei angelegter Spannung. Diese werden unterteilt in Kontakt- und Volumen-basiert. Zu den
Elektroden-limitierten Mehanismen gehören die (A) Shottky-Emission, das (B) Fowler-Nordheim-
Tunneln und das (C) direkte Tunneln. Begrenzt durh das Oxidvolumen sind die (D) Poole-Frenkel-
Emission, das (E) ohmshe Leitverhalten, der (F) Raumladungszonen-limitierte Strom, die (G) ioni-
she Leitung und der (H) Hopping-basierte Mehanismus als Untermenge des (I) Haftstellen-limitierten
Tunnelns. Das Tunneln in und aus den Haftstellen wird durh (J) und (K) dargestellt. Farblih hervor-









Leitfähigkeit stützen. Die strukturellen Antworten der beiden Materialien an der Grenzähe sind auf
der linken Seite shematish für die Gitterfehlanpassung von SrTiO
3
auf einer metallishen Elektrode,
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bezeihnen. Dies führt zu einer Halbierung des Anstieges und kann bezüglih dieser
Gröÿe zu einer Verwehslung mit der Shottky-Emission führen.
Ohmshe Leitfähigkeit ist gekennzeihnet durh einen linearen Zusammenhang zwi-
shen dem anliegenden elektrishen Feld E und der Stromdihte J im kontaktierten
Material mit der Leitfähigkeit σ als Proportionalitätsfaktor [109℄:
J = σE = nqµE. (3.2)
Hierbei wird die Leitfähigkeit σ durh das Produkt der Ladungszahl q der Ladungsträ-
ger, ihrer Mobilität µ sowie der Anzahl von Elektronen im Leitungsband n beshrie-
ben [109℄:
n = NL · exp




Diese hängt von den Positionen der Fermienergie EF und der Leitungsbandunterkan-
te EL, der eektiven Zustandsdihte im Leitungsband NL sowie der Temperatur T in
Kelvin ab.
Raumladungszonen-limitierter Stromtransport in isolierenden Materialien ba-
siert auf drei vershiedenen Stromregimen, in welhen die Stromdihte linear bzw. qua-
dratish mit der anliegenden Spannung zunimmt (siehe Abbildung 3.1) [109℄. Im kleins-
ten Spannungsbereih können die an den Elektroden injizierten Ladungsträger den Iso-
lator niht durhlaufen, da die dafür notwendige Zeit τc gröÿer ist als die Dauer bis zur
dielektrishen Relaxation τd mit dem Ziel der Ladungsneutralität. Der Stromtransport
wird demnah nur durh thermish angeregte Ladungsträger getragen. Für einen be-
stimmten Wert Utr der angelegten Spannung ist τc = τd. Die injizierten Ladungsträger
können damit die gegenüberliegende Elektrode erreihen. Bei einer weiteren Erhöhung








Der Faktor θ beshreibt das Verhältnis der freien ρf zur eingefangenen Ladungsträger-
dihte ρt und limitiert die Stromdihte J bis bei einer Spannung UTFL alle Haftstellen
dauerhaft gefüllt sind. Bei weiterer Erhöhung der Spannung U transportieren nah ei-
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Abb. 3.3: Shematishe Darstellung der Abhängigkeit der Stromdihte J von der angelegten Spannung
für den Raumladungszonen-limitierten Leitungsmehanismus (nah [109℄).
Die Eigenshaften der isolierenden Shiht werden durh die Mobilität der Ladungs-
träger µ, die statishe dielektrishe Konstante ε sowie die Shihtdike d beshrieben.
Ionishe Leitung basiert auf dem gerihteten Platzwehsel von Gitterionen über
Punktdefekte (beispielsweise Leerstellen) im Gitter unter Einuss des elektrishen Fel-
des E. Die Stromdihte J wird hierbei niht nur durh den mittleren Abstand der beiden
Sprungpositionen a bestimmt, sondern auh durh die vom Ion beim Platzwehsel zu
überwindende Potentialbarriere qφB [109℄:










Hopping-Mehanismus beshreibt den Ladungstransport über Haftstellen, wobei
die Ladungsträger über niht genügend thermishe Aktivierungsenergie ET verfügen,
um die Dierenz zwishen Leitungsbandunterkante EL und der Haftstelle zu über-
winden. Unter Nutzung des Tunneleektes kann das Teilhen dennoh die nähste
Haftstelle durh den Potentialberg hindurh innerhalb einer mittleren Entfernung a
erreihen [109℄:
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Tab. 3.1: Zusammenfassung der relevanten Leitfähigkeitsmehanismen mit den zugehörigen Abhän-
gigkeiten von der angelegten Spannung U und der Temperatur T (nah [114℄).
Leitfähigkeitsmehanismus Spannungs- und Temperaturabhängigkeit

































Die thermishe Shwingung der eingefangenen Ladungsträger wird beshrieben durh
die Frequenz ν.
Kontakt-limitierte Leitfähigkeit
Shottky-Emission wird das Überwinden einer Potentialbarriere zwishen Metall
und Isolator auf Grundlage thermisher Energie genannt (siehe Abbildung 3.2) [109,
111℄. Wihtige Kenngröÿen zur Bestimmung der Stromdihte












sind die Höhe der Shottky-Barriere qφB, die optishe dielektrishe Konstante εr = n
2








welhe die Ruhemasse des freien Elektrons m0 und die eektive Masse des Elektrons
innerhalb des Dielektrikumsm∗ ins Verhältnis setzt, wobei h die Plank'she Konstante
symbolisiert.
Die Temperatur- und Spannungsabhängigkeiten für die vorgestellten Leitfähigkeitsme-
hanismen sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst.
3.2 Reaktionen an der Grenzähe
Die Reaktion an der Metall|Oxid- [115℄ sowie Silizium|Metalloxid-Grenzähe [16℄ kann
sowohl elektronish als auh thermodynamish beshrieben werden. Die Ausbildung
des linearen und gleihrihtenden Kontaktes zwishen Metall und Halbleiter wurde in
Abshnitt 3.1 unter Verwendung der Austrittsarbeit für Metalle als auh der Elektro-
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nenanität für Halbleiter betrahtet und in Abbildungen 3.1a und 3.1b skizziert. Das
elektrishe Feld, welhes durh die Ladungstrennung auf Grundlage der Dierenz der
Austrittsarbeiten bzw. Elektronenanitäten entsteht, erhöht die Reaktivität an der
Grenzähe durh die unterstützte Migration von Sauerstoanionen oder von Metall-
kationen zur Grenzähe. Im erstgenannten Fall wirkt sih das elektrishe Feld posi-
tiv auf die Oxidation des Materials mit der kleineren Austrittsarbeit (gröÿere Fermi-
Energie EF ) aus [115℄. Thermodynamish betrahtet, muss die freie Gibbs-Energie ∆G
für die an der Redoxreaktion beteiligten Oxide mit der Gibbs-Helmholtz-Gleihung
bestimmt werden
∆G = ∆H − T · ∆S, (3.10)
welhe auf der Bildungsenthalpie ∆H , der Entropie ∆S sowie der Temperatur T in K






zur Bestimmung der bevorzugten Rihtung einer Gleihgewihtsreaktion herangezogen.
Hierbei liegt das Gleihgewiht für ∆G > 0 auf der Seite der Edukte und für ∆G < 0 auf
der Seite der Produkte. Für die Oxidation eines Metalles (Me) durh ein in der Reaktion




















niht komplett zu Me re-





niht oxidiert. Ist hingegen die Reaktion in Rihtung der Reaktionsprodukte
thermodynamish bevorzugt (∆G < 0), erfolgt eine Oxidation von Me in Verbindung





Überträgt man diese Betrahtung auf die Stabilität von binären Oxiden MeO
x
auf
Silizium, so sind folgende Reaktionen zu erwarten [16℄. Im ersten Fall wird das Oxid
MeO
x
bei gleihzeitiger Oxidation des Si zum elementaren Metall reduziert
MeO
x
+ Si⇋ Me + SiO2. (3.13)
Die zweite möglihe Reaktion beinhaltet hingegen auf Seiten der Produkte ein Metall-
silizid MeSi und kann wie folgt beshrieben werden
MeO
x
+ Si⇋ MeSi + SiO2. (3.14)
24 3 Oxide im Kontakt zu Metall und Halbleiter
Abb. 3.4: (a) Die drei Modelle der 2D-Keimbildung zeigen die beiden Grenzfälle der kompletten Be-
dekung (Frank-van der Merwe) sowie des Inselwahstumes (Volmer-Weber). Hierbei bringt die Bil-
dung einer Grenzähe zum einen Energiegewinn (Shiht) und zum anderen einen Energieverlust
(Insel). (b) Die Skizze der 3D Keimbildung zeigt die vershiedenen Positionen, an welhen das nähste
Atom adsorbiert werden kann (nah [116℄). () Die beiden Beispiele GaAs|Fe sowie Si|Cu verdeutlihen
zwei Geometrien für die Heteroepitaxie (nah [116℄). (d) Drei Modelle für die Gitteranpassung der
Shiht an die Substratstruktur (nah [117℄). Hierbei wird bei |f | > 0 entweder das Kristallgitter der




innerhalb der Reaktionsgleihungen 3.13 und 3.14 nur, wenn das Gleih-
gewiht auf Seiten der Edukte zu nden ist. Die Stabilität ternärer Oxide auf Silizium
kann für SrTiO
3
wie folgt dargestellt werden [16℄
SrTiO3 + 3Si⇋ SrSiO3 + TiSi2. (3.15)
Anhand von ∆G◦1000K = −80, 052 kJ/mol [16℄ lässt sih shlussfolgern, dass das Gleih-
gewiht auf der Seite der Silikat- und Silizidphase liegt.
3.3 Strukturelle Etablierung des Kontaktes bei der
Shihtherstellung
Den primären Shritt der Shihtabsheidung bildet die Keimbildung des verdampften
Materials aus der Gasphase auf der Oberähe des Substrates [116, 117℄. Können sih
die am Substrat adsorbierten Teilhen auf der Oberähe bewegen, um die Energie zu
minimieren, so ist die Bildung von Keimen niht kinetish limitiert. Zur Einordnung der
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Tab. 3.2: Strukturdaten von Eisen [118℄, Galliumarsenid [119℄, Kupfer [120℄ und Silizium [121℄ zur Be-
stimmung der Gitterfehlanpassung nah Gleihung 3.16. Nah dem Modell in Abbildung 3.4 geht für
die Berehnung der Gitterfehlanpassung der Gitterparameter des Eisens an der Grenzähe GaAs|Fe
doppelt ein, wohingegen der Gitterparameter des Si an der Si|Cu-Grenzähe halbiert und auf die
[1 1 0]-Rihtung projiziert wird. Die Zugrunde liegenden Orientierungsbeziehungen sind für GaAs|Fe
und Si|Cu aus [122℄ sowie [123℄ entnommen.
Verbindung Raumgruppe a0 (Å) Fehlanpassung f Orientierungsbeziehung
Fe Im3m 2,86650
-0,0141
(0 0 1)Fe || (0 0 1)GaAs
GaAs F43m 5,65210 [1 0 0]Fe || [1 0 0]GaAs
Cu Fm3m 3,61443
0,0624
(0 0 1)Si || (0 0 1)Cu
Si Fd3m 5,43053 [1 1 0]Si || [1 0 0]Cu
Art der Keimbildung wird die Bilanz der Oberähenenergien der freistehenden Sub-
stratoberähe γs, der einzelnen Shihtoberähe γf sowie der Grenzähe von Film
und Substrat γi herangezogen. Die beiden Grenzfälle, welhe anhand der vollständigen
Benetzung als Frank-van der Merwe- und dem dreidimensionalen Inselwahstum als
Volmer-Weber-Wahstum untershieden werden, sind in Abbildung 3.4a visualisiert.
Hierbei zeihnet das Shihtwahstum nah Frank-van der Merwe aus, dass die Summe
von Filmoberähen- und Grenzähenenergie γf+γi im Vergleih zur Energie der frei-
en Substratoberähe γs kleiner ist. Durh das Benetzen der Substratoberähe und
der damit einhergehenden Bildung einer Grenzähe folgt ein Energiegewinn, welher
sih in der vollständigen Benetzung der Substratoberähe äuÿert. Für den Fall des
Volmer-Weber-Wahstumes ist die Energie der Grenzähe γi äquivalent zur Summe
aus Substratoberähen- γs und Grenzähenenergie γi. Die Energieminimierung ge-
bietet an dieser Stelle den Verziht auf Grenzähen und das Wahstum der Shiht in
Form von dreidimensionalen Inseln. Eine Mishform der beiden Mehanismen ist das
Stranski-Kastranow-Wahstum, welhes sih nah dem Aufwahsen der ersten Einzel-
shihten in einer Änderung der energetishen Situation von Frank-van der Merwe- zu
Volmer-Weber-Wahstum äuÿert (Abbildung 3.4a).
Die dreidimensionale Betrahtung der Keimbildung in Abbildung 3.4b zeigt eine ein-
zelne Lage aus adsorbierten Atomen (hellgrau) auf einer geshlossenen Shiht (dun-
kelgraues Substrat). Beshriftet sind die vershiedenen Positionen für ein weiteres zu
adsorbierendes Atom. Zur energetishen Betrahtung wird die Kantenenergie herange-
zogen. Diese wird durh die Anlagerung eines Atoms an einer Eke oder Kante durh
die Verlängerung dieser speziellen Kante erhöht. Keine Änderung der Kantenenergie
bringt hingegen die Positionierung der Adsorberatome an Eken einer atomaren Ter-
rasse, weil in diesem Fall die Länge der Kante unverändert bleibt. Die letztgenannte
Stelle ist daher für das Shihtwahstum energetish bevorzugt [116℄.
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Das Wahstum einer einkristallinen Shiht auf einem einkristallinen Substrat wird
als Epitaxie bezeihnet, hierbei wird zwishen Homo- (beide Materialien gleih) und






zwishen den Gitterparametern von Substrat a0(s) und Shiht a0(f) versuht die
Shihtstruktur die Strukturvorgabe des Substrates anzunehmen. In Abbildung 3.4
ist die Heteroepitaxie am Beispiel von Eisen (Fe) auf Galliumarsenid (GaAs) sowie
Kupfer (Cu) auf Silizium (Si) dargestellt. Dabei wähst Fe in a0 × 2 Symmetrie nah
Gleihung 3.16 mit einer Gitterfehlanpassung von -0,0141 auf GaAs. Nah Rotation um
45
◦
passt beispielsweise Cu nah Gleihung 3.16 mit einer Fehlanpassung von 0,0619
auf Si. Die Zusammenfassung der Strukturdaten [118121℄ und Orientierungsbeziehun-
gen [122, 123℄ zur Bestimmung der Gitterfehlanpassung zeigt Tabelle 3.2. Abgesehen
von dem Fall der Homoepitaxie (siehe Abbildung 3.4d (Mitte)) weihen die Gitterpa-
rameter der Shiht und des Substrates zumeist voneinander ab. Die Anpassung der
Kristallstruktur der Shiht an der Grenzähe zum Substrat erfolgt bei Heteroepitaxie
entweder durh eine Dehnung (siehe Abbildung 3.4d (links)) oder durh den Einbau ei-
ner hohen Defektdihte in den untersten Elementarzellen der Shiht, um anshlieÿend
mit ungedehnten Gitterparametern weiter zu wahsen (siehe Abbildung 3.4d (rehts)).
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4 Synthese
Die innerhalb dieser Arbeit untersuhten Dünnshihtproben wurden mit untershied-
lihen reinraumbasierten physikalishen und hemishen Gasphasenabsheideprozessen
hergestellt. Für die Proben, welhe durh ihre Zusammensetzung im quasibinären Pha-
sendiagramm SrO und TiO
2
(siehe Abbildung 2.2b) [37℄ eingeordnet werden können,
wurde zum einen für die SrTiO
3
-ähnlihen Shihten die Elektronenstrahlverdampfung
und das hohfrequente Sputtern vom keramishen, stöhiometrishen Target und zum
anderen für das TiO
2
die Atomlagenabsheidung (ALD) verwendet. Die relevanten Pro-
zessparameter für die Absheidung des SrTiO
3
sind in Tabelle 4.1 zusammengestellt.
Die Herstellung der Proben aus dem binären Nb-O-Phasendiagramm (siehe Abbil-
dung 2.1a) [2224℄ konnte mittels reaktiver Kathodenzerstäubung vom metallishen
Niobtarget in einer gemishten Ar/O-Atmosphäre realisiert werden.
4.1 Verdampfung
Die Überführung des Präkursormaterials in die Gasphase erfolgt durh thermishes
Verdampfen. Hierzu kann das Erhitzen des Präkursors zum einen durh den elektrishen
Widerstand und zum anderen durh den Beshuss mit einem Elektronenstrahl erfolgen.
Eine shematishe Zeihnung beider Quelltypen ist in Abbildung 4.1 dargestellt. In der
idealen Geometrie des Verdampfungsprozesses mit homogener Shihtdike benden
sih die Quelle sowie das Substrat auf dem Rand eines Kreises (siehe Abbildung 4.1).
Da die Verdampfung aus einem konishen Tiegel gerihtet erfolgt, orientiert sih der
Durhmesser des Kreises an der freien Weglänge λ der in die Gasphase überführten
Präkursoratome bis zur ersten Kollision mit einem Teilhen der Restgasatmosphäre in
der Vakuumkammer. Die freie Weglänge hängt hierbei von der Temperatur T , dem



















-Ionen zur Herstellung des SrTiO
3
sind die freien Weglän-
gen λ unter Verwendung des Arbeitsdrukes für das Elektronenstrahlverdampfen und
die Kathodenzerstäubung sowie des Kammerbasisdrukes bei letzterer Methode für
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Tab. 4.1: Prozessparameter der Elektronenstrahlverdampfung (EBE) und Kathodenzerstäubung (RF
SP) sowie der Atomlagenabsheidung (ALD) zur Herstellung der in der Arbeit untersuhten Oxid-
shihten. Ergänzt sind die Parameter durh die harakteristishen Teilhenenergien für die beiden
Methoden der physikalishen Gasphasenabsheidung [124℄ und für die ALD.







Basisdruk p0 (mbar) 5, 0 · 10−5 < 10−7 
Arbeitsdruk (mbar)  7, 6 · 10−3 3, 0 · 10−1
Strahlstrom (mA) 50  
Prozessleistung (W) 239 150 
Beshihtungsdauer (s) 600 7600 
Oberähentemperatur (
◦
C) 67 29 250
Absheiderate (nm/s) 0,242 0,017 
Teilhenenergie (eV) 0,10,5 1,0100 0,1
Abb. 4.1: Shematishe Darstellung der zwei Quelltypen für die Verdampfung: Widerstands- und
Elektronenstrahlverdampfer. Des Weiteren sind die geometrishen Zusammenhänge zwishen Präkur-
sortiegel und Substrat sowie dem Kristallmonitor innerhalb der Vakuumkammer zu erkennen.
4.1 Verdampfung 29
Tab. 4.2: Mittlere freie Weglänge λ für verdampfte Ionen des Präkursors in der physikalishen Gas-
phasenabsheidung. Für die Atomradien r wurde ein Ionenradius für Sr2+ von 1,58Å (12-fah ko-
ordiniert), für Ti
4+
von 0,745Å (6-fah koordiniert) und für O
2−
von 1,21Å (2-fah koordiniert)
angenommen [126℄.
Druk p (mbar)








5, 0 · 10−5 7, 298 · 10+0 3, 283 · 10+1 1, 244 · 10+1 Elektronenstrahl
7, 6 · 10−3 4, 801 · 10−2 2, 160 · 10−1 8, 187 · 10−2 Sputtern: Arbeitsdruk
5, 8 · 10−8 6, 291 · 10+3 2, 830 · 10+4 1, 073 · 10+4 Sputtern: Basisdruk
T = 293,15K berehnet (Tabelle 4.2). Die verwendeten Teilhenradien entsprehen den




) sowie 2-fahe Koordination (O
2−
) [126℄.
Durh die zu den Abmessungen der Vakuumkammer vergleihbar groÿen freien Weglän-
gen λ kann mittels Elektronenstrahlverdampfung eine relativ gute Kantenabdekung
erreiht werden. Da die verdampften Teilhen das Substrat allerdings mit einer Ener-
gie von nur 0,1 eV bis 0,5 eV erreihen [124℄, ist ein Positionswehsel auf dem Substrat
danah nahezu ausgeshlossen. In Abhängigkeit von der Position l entlang des Sub-
stratradius s kann die abgeshiedene Shihtdike für ein planparalleles Substrat in
Abhängigkeit von der abgeshiedenen Masse Me und dem minimalen Abstand h zwi-
shen Quelle und Substrat berehnet werden [125℄. Dabei wird in Betraht gezogen,
dass mit l = 0 nur ein Punkt des Substrates mit der Quelle die geometrishe Bedin-
gung für eine homogene Shihtdike erfüllt. Für eine Punktquelle im Mittelpunkt des
Kreises erhält man für die realisierte Dike d und die Dihte ρ der Shiht in Abhängig-
keit von der Substratposition l und dem Abstand h von Tiegel und Teller (Kreisradius)
d =
Me
4piρh2 [1 + (l/h)2]3/2
. (4.2)
Nimmt man eine punktförmige Quelle auf dem Kreis an, so wird die entlang des tan-
gential angeordneten Substrates abgeshiedene Dike d durh
d =
Me
piρh2 [1 + (l/h)2]2
(4.3)
beshrieben. Die Erweiterung dieses Zusammenhanges für die Shihtdike d auf eine
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Abb. 4.2: Darstellung der Variation der Shihtdike über den Radius des Drehtellers für den Fall der
zentrierten Quelle nah Gleihungen 4.5 und 4.7 sowie die reelle, exzentrish angeordnete Quellposition
nah Gleihungen 4.2 und 4.4.
Hierbei beshreibt s′ den Radius der Quelle. Bendet sih das zu verdampfende Ma-
terial unterhalb der Rotationsahse des Drehtellers, so erhält man für l = 0 die maxi-
male Shihtdike d0 am Punkt 0 (siehe Abbildung 4.1) und kann die Abweihung der
Shihtdike als Funktion von l als relative Dike d/d0 ausdrüken. Für eine Punktquelle














und für einen realen Elektronenstrahlverdampfungsguttiegel, welher als planare Shei-





(1 + (l/h)2)2 + (1− (l/h)2) (s′/h)2 . (4.7)
Hierbei beshreiben wiederum h den Radius des Kreises, auf dessen Umfang Quelle
und Substrat angeordnet sind, s den Radius des Substrathalters und l eine Position
entlang des Radius zwishen den Punkten 0 und D (siehe Abbildung 4.1). Der Durh-
messer des Tiegels wird durh den Parameter 2s′ ausgedrükt. Für das verwendete
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Abb. 4.3: Skizze einer Sputterabsheidekammer. Die Ansteuerung des Targets kann mit Gleih- (DC)
und Wehselstrom (AC) erfolgen. Letzteres ermögliht das Sputtern von isolierenden Materialien.
Setup (h = 260mm, s = 130mm, s′ = 6mm) ist die Entwiklung der Shihtdike für
die Gleihungen 4.5, 4.6 und 4.7 in Abbildung 4.2 dargestellt. Deutlih zeigt sih die
maximale Abweihung d/d0 von ira 50%. Rükt man die Quelle aus der y-z-Ebene
heraus, führt die Rotation des Probentellers zu einer verbesserten Homogenität der
Shihtdikenentwiklung entlang des Radius' des Targets. Den zugehörigen Verlauf
der Dike d nah Normierung auf den Maximalwert d0 zeigt die Abbildung 4.2 für eine
Auslenkung der Quelle um 135mm unter Verwendung der Gleihungen 4.2, 4.3 und
4.4. Hierbei weiht die Shihtdike d nur noh um knapp 16% vom Maximum ab.
4.2 Kathodenzerstäubung
Wie in Abbildung 4.3 skizziert, werden die Atome des Präkursormaterials durh Be-
shuss mit Ionen eines Edelgasplasmas aus dem Target herausgeshlagen. Damit dieses
Plasma gezündet werden kann, wird Argon in das Basisvakuum von ira 10
−8
mbar
eingeleitet, bis ein Arbeitsdruk im Bereih von 10
−3
mbar entsteht. Bedingt durh das
shlehte Vakuum beträgt die freie Weglänge λ bei der Kathodenzerstäubung nur we-
nige Zentimeter. Die Präkursorteilhen in der Gasphase bewegen sih damit durh die
vielen Kollisionen ungerihtet und es erfolgt eine Beshihtung der gesamten Sputter-
kammer. Gleihzeitig ist aufgrund des kleinen λ nur eine shlehte Kantenabdekung
realisierbar. Da die Präkursorionen mit einer Energie von 1 eV bis 100 eV das Substrat
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Abb. 4.4: Der generelle Aufbau einer ALD-Kammer sowie das ALD-Prinzip am Beispiel der TiO
2
-
Absheidung mittels TDMAT [129℄.
erreihen [124℄, kann es hier sowohl zu einer erhöhten Beweglihkeit der Atome auf der
Substrat- oder Shihtoberähe als auh zu einer Beshädigung durh Rüksputtern
kommen. Die freien Weglängen λ für das Beispiel der Kathodenzerstäubung bei einem
Arbeitsdruk von 7, 6 ·10−3mbar und einem Basisdruk von 5, 8 ·10−8mbar ist in Tabel-
le 4.2 dargestellt. Ergänzt man die Plasmaatmosphäre um Sauersto oder Stiksto,
so können mit einem metallishen Target sowohl Oxide als auh Nitride hergestellt
werden [35, 82℄. Dabei kann beispielsweise das Ar/O
2
-Verhältnis genutzt werden, um
die Stöhiometrie des Oxides und damit die Leitfähigkeit einzustellen (siehe Tabelle 4.3
und Vergleih Abbildung 2.4) [35℄. Die Details zum reaktiven Nioboxidsputterprozess
sind in den Dissertationsshriften von Herrn Dr. Hannes Mähne und Herrn Dr. Helge
Wylezih niedergeshrieben [127, 128℄.
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4.3 Atomlagenabsheidung
Den shematishen Aufbau einer Anlage zur Atomlagenabsheidung (im Englishen
atomi layer deposition  ALD) zeigt Abbildung 4.4. Die Trennung der Zuleitungen
der vershiedenen Präkursoren verhindert die Verstopfung des Vakuumsystemes durh
unkontrollierte Reaktionen in der Gasphase auÿerhalb der Reaktionskammer. Inner-
halb dieser shat die Heizung des Substrates die Voraussetzung für reproduzierba-
re Bedingungen. Weiterhin kann durh eine erhöhte Temperatur des Substrates der
Grad der Kristallisation der Dünnshiht beeinusst werden. Die Reaktion des Tetra-







der hydroxylierten Oberähe des Substrates ist innerhalb der Detailansiht des Pro-
benraumes dargestellt. Durh die ausshlieÿlihe Limitierung der Absheiderate durh
die Reaktion des Präkursors an der Oberähe kann eine sehr gute Kantenabdekung,
jedoh kein geshlossenes Wahstum der Shiht, erreiht werden. Letzteres wird be-
dingt durh die sterishe Abshattung von Reaktionsplätzen durh die Liganden des
Metallpräkursors. Gleihzeitig kann ein nennenswerter Energieübertrag durh die Prä-
kursormoleküle an der Oberähe nur durh ein unterstützendes Plasma realisiert wer-
den [124℄.
Die zur Optimierung eines ALD-Prozesses notwendigen Shritte sind in Abbildung 4.5
shematish zusammengestellt. Hierbei ist die Messung der Shihtdike in Abhängig-
keit von der Anzahl der ALD-Zyklen maÿgeblih für die Bewertung des Prozesses. Die
Dauer der jeweiligen Präkursorpulse entspriht der Zeit, welhe für das Erreihen einer
vollständigen Bedekung an allen Stellen der Oberähe des Substrates benötigt wird
(siehe Abbildung 4.5a). Die Spülzeit nah jedem Präkursorpuls muss mindestens so lan-
ge gewählt werden, bis alle Moleküle des letzten Reaktionsshrittes aus der Kammer
entfernt sind, damit keine unerwünshten Reaktionen die Shihtdike vergröÿern (siehe
Abbildung 4.5b). Unter Berüksihtigung der ermittelten Puls- und Spülzeiten existiert
ein Substrattemperaturfenster, für welhes parasitishe Reaktionen wie die Konden-
sation (A), die Zersetzung (B), die unvollständige Reaktion (C) und die Desorption
der Präkursoratome von der Oberähe niht auftreten (siehe Abbildung 4.5). Inner-
halb dieses Temperaturregimes ist die Shihtdike direkt proportional zur Anzahl der
Zyklen und unabhängig von der Substrattemperatur. Aus der Shihtdikenentwik-
lung in Abhängigkeit von der Zahl der Zyklen kann das Wahstum pro Zyklus (im
Englishen growth per yle, GPC) aus dem Anstieg der Regressionsgerade bestimmt
werden (siehe Abbildung 4.5d). Diese Parameter wurden für den TiO
2
-Prozess inner-
halb der Bahelorarbeit von Frau Theresa Moebus bestimmt [130℄ und anshlieÿend
veröentliht [129℄.
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Abb. 4.5: Die notwendigen Shritte zur Etablierung eines ALD-Prozesses: (a) Bestimmung der Prä-
kursorpulsdauer für die Sättigung des Shihtwahstumes bezüglih ausgewählter Punkte innerhalb
der Kammer, (b) Optimierung der Spülzeiten für die hemishe Trennung der einzelnen Präkursoren,
() Ermittlung eines Temperaturfensters mit einer konstanten Wahstumsrate und (d) Determinieren
des Shihtdikenwahstumes pro ALD-Zyklus für die in (a), (b) und () ausgewählten Prozesspara-
meter. Auÿerhalb des Temperaturfensters für die ALD kann der Präkursor (A) kondensieren, (B) sih
zersetzen, (C) nur unvollständig reagieren oder (D) vom Substrat/der Shiht desorbieren. Die maÿ-
gebende Geometrie der Reaktionskammer zeigt den Ein- und Auslass (links und rehts, rot) sowie drei




Historisher Hintergrund  Die Grundlage für die Analytik mittels Röntgenstrah-
lung bildet die Entdekung der nah Ihm benannten (X-)Strahlen durh Wilhelm Con-
rad Röntgen im Jahr 1895 (Nobelpreis 1901) [131℄. Ein Meilenstein für die moderne
Materialforshung bedeutete das erste Röntgenbeugungsexperiment an einem SiO
2
-
Kristall durh Max von Laue, Walter Friedrih und Paul Knipping im Jahr 1912 (No-
belpreis 1914 für Max von Laue) gefolgt von der ersten Röntgenstrukturlösung durh
William Lawrene Bragg und seinen Vater William Henry Bragg (Nobelpreis 1915) auf
Grundlage des nah Ihnen benannten Zusammenhanges zur Interferenz der Röntgen-
strahlen der Wellenlänge λ an Netzebenen des Abstandes d im Beugungsexperiment
bei einem harakteristishen Braggwinkel θ für eine bestimmte Beugungsordnung n:
nλ = 2d sin(θ). (5.1)
Röntgenbeugung  Die fokussierende Bragg-Brentano-Geometrie (siehe Abbil-
dung 5.1a) stellt eine Möglihkeit zur Strukturaufklärung mittels Röntgenbeugung dar.
Im Experiment sind die Winkel des ein- (θ) und ausfallenden Strahles (θ) gleih (θ/θ-
Geometrie) und damit nur Netzebenen mit der Normalen senkreht zur Oberähe
messbar. Die Geometrie wird zum einen harakterisiert durh den Goniometerkreis,
auf welhem sih die Röntgenquelle sowie die Detektorblende benden und zum an-
deren durh den Fokussierungskreis, welher Röhre, Detektor und beleuhtete Probe
verknüpft. Im Bereih der Beugungswinkel 2θ von ira 10◦ und gröÿer wird nah
Gleihung 5.1 die konstruktive Interferenz der Röntgenstrahlen am Kristallgitter der
untersuhten Probe aufgenommen.
Röntgenreektometrie  Für die Dünnshihtanalytik wird vor allem die Klein-
winkelstreuung in der θ/2θ Geometrie verwendet. Hierbei nutzt man die Untershiede
aufeinander folgender Dünnshihten bezüglih ihrer Elektronendihte und ihres Bre-
hungsindexes, um durh Reexion an der Oberähe sowie an den weiteren Grenz-
ähen durh Überlagerung der reektierten Strahlen ein periodishes Interferenzmus-
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Abb. 5.1: Röntgenbeugungsgeometrien: (a) fokussierende θ/θ-Geometrie, (b) ω/2θ Parallelstrahl-
geometrie für die Dünnshihtanalytik im streifenden Einfall und () die Beugungsgeometrie am
Synhrotron-Ring DORIS III (HASYLAB bei DESY) unter Verwendung eines Zeilendetektors mit
xem Beugungswinkel 2θ.
ter zu erzeugen. Aus der Periodendauer der Oszillationen kann die Shihtdike der
einzelnen Shihten bestimmt werden. Hierbei wird die maximal bestimmbare Shiht-
dike durh das Auösungsvermögen des Diraktometers festgelegt. Die Rauigkeit an
der Oberähe und den Grenzähen kann durh die Auswertung des Abklingens der
Oszillationen sowie des generellen Abfalles der reektierten Intensität harakterisiert
werden. Erreihen Röntgenstrahlen mit einem Einfallswinkel θ kleiner als ein kritisher
Winkel αc die Probe, tritt externe Totalreexion auf und ein Groÿteil der Strahlen wird
direkt zum Detektor gestreut.
Röntgenbeugung mit kleinen Einfallswinkeln  Zur strukturellen Beshreibung
dünner Shihten verwendet man anstelle der symmetrishen θ/θ die asymmetrishe
ω/2θ Geometrie und nutzt die vergleihbar geringe Eindringtiefe der Röntgenstrah-
len bei kleinen Einfallswinkeln ω aus, um die dominierenden Signale des Substrates
zu unterdrüken. In Abbildung 5.2 erkennt man den Verlauf der Eindringtiefe von
Cu Kα1 und Synhrotronstrahlung (12480 eV) als Funktion des Einfallswinkels für
das Probenmaterial SrTiO
3
[132℄. Aufgetragen ist die Beprobungstiefe, in welher die
Röntgenintensität im Vergleih zur Oberähe durh die Absorption in der Probe auf
1/e abgenommen hat. Diese ist niht nur abhängig vom Einfallswinkel ω der Rönt-
genstrahlen, sondern auh von der Dihte ρ des Materials. Während der Einfallswin-
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Abb. 5.2: Darstellung der Entwiklung der Eindringtiefe der Röntgenstrahlen für zwei Photonenener-





kel ω im Beugungsexperiment konstant bleibt, wird der Beugungswinkel 2θ ausshlieÿ-
lih über die Bewegung des Detektors eingestellt. Im Gegensatz zur Bragg-Brentano-
Beugungsgeometrie liegt der Beugungsvektor damit niht ausshlieÿlih parallel zur
Normalen der Oberähe.
Rietveld-Methode  Aus der Lage der Intensitätsmaxima als Funktion des Beu-
gungswinkels kann die Kristallstruktur qualitativ durh den Vergleih mit Referenz-
diraktogrammen bestimmt werden. Die quantitative Auswertung erfolgt vor allem
unter Verwendung der Rietveld-Methode. Diese basiert auf der Anpassung einer mo-
dellierten Intensitätsverteilung für eine Auswahl an kristallinen Phasen j bezüglih
der experimentell ermittelten Beugungsdaten mit dem Ziel der Minimierung der Die-
renz aus experimentellem Beugungsmuster und der berehneten Intensitätsverteilung
auf Grundlage des Strukturfaktors F jhkl, der Multiplizität m
j
hkl eines Satzes von hkl-
Netzebenen, des Lorentzfaktors Ljhkl, des Polarisierungsfaktors P
j
hkl, der Absorption A











∣∣F jhkl∣∣2 ·mjhkl · Ljhkl · P jhkl · A · φ (2θji − 2θjhkl)+ Ib. (5.2)









Tab. 5.1: Die Multiplizität mjhkl der einzelnen Netzebenensharen für das kubishe SrTiO3 [41℄ als
Funktion der Millershen Indizes (h, k, l) < 3. Die Tabelle wird komplettiert durh die Nennung des
entsprehenden Beugungswinkels 2θ (Strahlung: Cu-Kα) und des Netzebenenabstandes d.
h k l 2θ (◦) d (Å) Multiplizität
1 0 0 22,80 3,9010 6
1 1 0 32,46 2,7584 12
1 1 1 40,03 2,2522 8
2 0 0 46,56 1,9505 6
2 1 0 52,45 1,7446 24
2 1 1 57,90 1,5926 24
2 2 0 67,97 1,3792 12
2 2 1 72,72 1,3003 24
2 2 2 86,40 1,1261 8
die vershiedenen in der Probe auftretenden Phasen j summiert. Die Multiplikation
mit dem Skalierungsfaktor S passt die berehneten auf die experimentellen Intensi-
tätswerte unter Berüksihtigung der Primärintensität der Röntgenstrahlen sowie des
Gewihtsanteiles jeder einzelnen kristallinen Phase j innerhalb der Probe an [134℄. Ei-
nige wihtige Parameter der Anpassung werden im Folgenden in kurzen Abshnitten
mit Blik auf die Beugungsexperimente am Synhrotron und im Labor erläutert.
Multiplizität  Die Multiplizität mjhkl beshreibt die Anzahl symmetrieäquivalenter
Netzebenen zu einem hkl Index innerhalb einer Kristallstruktur j. Für das Beispiel
des kubishen SrTiO
3
[135℄ sind die Multiplizitäten der Netzebenen für h, k und l < 3
in Tabelle 5.1 dargestellt. Für das Beispiel des 100 Satzes von Netzebenen zeigt die
Abbildung 5.3a alle sehs symmetrieäquivalenten Netzebenen.
Lorentzfaktor  Der Lorentzfaktor Ljhkl beshreibt für eine Einkristallmessung die
Geshwindigkeit vhkl, in welher ein reziproker Gitterpunkt die Ewaldkugel passiert
und damit die Beugungsbedingung für eine kristalline Phase j erfüllt [136℄
Lhkl = 1/vhkl. (5.3)
Polarisationsfaktor  Der Polarisationsfaktor P jhkl beshreibt die Polarisation der
Röntgenstrahlung durh die Beugung an den Atomen des Kristallgitters. Die Abhän-
gigkeit vom Beugungswinkel 2θ beshreibt der folgende Zusammenhang [137℄:
P =




Abb. 5.3: Darstellung der (a) Multiplizität m
SrTiO
3
100 der {100} SrTiO3-Netzebenen sowie (b) der Ab-
sorptionskorrektur der Intensität in Abhängigkeit vom Ein- (ω1) und Ausfallswinkel (ω2).
Innerhalb der Rietveld-Software Topas (Bruker) sind der Lorentzfaktor und der Polari-
sationsfaktor als Korrektur der Lorentzpolarisation in Form des folgenden Zusammen-
hanges implementiert [138℄
Lhkl =
1 + cos2 2θ cos2 2θM
sin θ sin 2θ
. (5.5)
Für Synhrotron-Strahlung wird von komplett polarisiertem Liht ausgegangen und die
Polarisierung θM mit 90
◦
[138℄ angenommen. Damit ergibt sih der in Abbildung 5.4




sin θ sin 2θ
. (5.6)
Vergleihend sind auh die am Laborgerät mittels Monohromatoren erreihbaren Lhkl
aufgetragen.
Absorption  Die Änderung der Absorption der Röntgenstrahlen bei untershiedli-
hem Beugungswinkel 2θ erfordert eine Korrektur der Intensität aufgrund der unter-
shiedlihen Eindringtiefe. Die Verknüpfung zum Material erfolgt über dessen linearen




für die einzelnen Elemente des SrTiO
3
zusammenge-
fasst. Die Darstellung 5.3b zeigt den Strahlengang durh die Probe bezogen auf den
Einfallswinkel ω1, den Ausfallswinkel ω2, die Eindringtiefe z und die beiden resultie-
renden Weglängen l1 und l2. Über das Lambert-Beershe Gesetz kann die gebeugte
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Graphit (θM  = 27,3)
Germanium (θM  = 26,4)
Synchrotron (θM  = 90,0)





Auswahl des Polarisierungsfaktors θM entspriht den im Labor verwendeten Röntgenoptiken und dem
vereinfahten Ansatz für Synhrotronstrahlung [138℄.
Tab. 5.2: Aufstellung der Massenshwähungskoezienten µ für Sr, Ti, O und SrTiO
3
für die Rönt-
genenergien 8047,78 eV und 12480 eV entnommen aus [132℄. Der Wert für SrTiO
3
ergibt sih bezüglih
der Zusammensetzung als gewihtete Summe der einzelnen Elemente.



















8047,78 eV 110,16 204,08 11,14 69,53
12480 eV 32,95 60,05 2,87 20,32
Intensität I in Abhängigkeit von den beiden Winkeln ω1 und ω2 als Integral über
Eindringtiefe z mit der Probendike t als obere Grenze bestimmt werden
I = I0 ·
[
sinω1 sinω2










Für die Experimente im Labor (Cu-Kα) sowie am Synhrotron (HASYLAB DO-
RIS III - E2: 12480 eV) ist die gebeugte Intensität in Abhängigkeit des Beugungswinkels
in Abbildung 5.5 dargestellt.
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1,96 E = Cu Kα1
d = 250 nm
(a)
ω = 1°







2,43 E = 12480 eV























Abb. 5.5: Darstellung der Abhängigkeit der gebeugten Intensität auf Grundlage des Einfallswinkels ω,
der Primärstrahlenergie E sowie des Beugungswinkels 2θ für eine SrTiO
3
-Probe mit einer Shihtdike
von 250 nm. Im betrahteten Winkelbereih erfolgt die Änderung der gebeugten Röntgenintensität nur
im Prozent- bzw. im Promillebereih.
Strukturfaktor  Den Einuss der Position eines bestimmten Atomes innerhalb der
Elementarzelle (xj , yj und zj) einer Kristallstruktur auf die gebeugte Intensität be-




fj · exp [2pii (hxj + kyj + lzj)) . (5.8)
Die Beshreibung der Wehselwirkung der Röntgenstrahlung mit der Kristallstruktur
der Probe wird hierbei für das einzelne Atom eines Elementes j durh den Atomform-
faktor fj bestimmt:
fj = f0 + f
′ + if ′′. (5.9)
Der atomare Streufaktor f0 kann in Abhängigkeit des Beugungswinkels und der Rönt-





(−bi sin2 θ/λ2)+ c (5.10)
beshrieben werden [139℄. Der Real- und Imaginärteil der Korrekturen des Atomform-
faktors f ′ sowie f ′′ können in Abhängigkeit von der Photonenenergie aus entsprehen-
den Datenbanken entnommen werden [132, 140, 141℄. Für die Cu-Kα1 Röntgenphoto-
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Tab. 5.3: Die atomaren Streufaktoren f ′ und f ′′ für die Cu-Kα1-Strahlung basierend auf ausgewähl-
ten Datenbanken [140, 141℄. Die Darstellung für den f ′-Wert nah [140℄ entspriht dem Datenbank-
eintrag nah Abzug der Ordnungszahl des entsprehenden Elementes.
Sr Ti O
f ′ -0,359 [140℄, -0,335 [141℄ 0,243 [140℄, 0,221 [141℄ 0,052 [140℄, 0,050 [141℄
f ′′ 1,845 [140℄, 1,823 [141℄ 1,868 [140℄, 1,808 [141℄ 0,034 [140℄, 0,032 [141℄
nenenergie sind f ′ und f ′′ für die Elemente des SrTiO
3
in Tabelle 5.3 zusammengetra-
gen.
Für die kubishe Raumtemperaturstruktur des SrTiO
3
(siehe Tabelle 2.3 und 2.4) ist
der Strukturfaktor exemplarish als Summe über die drei Elemente Sr, Ti und O auf-
geshlüsselt
F (hkl) = fSr + fTi · exp {pii [h+ k + l]}
+fO · (exp {pii [k + l]}+ exp {pii [h+ l]}+ exp {pii [h + k]}) (5.11)
und für die beiden verwendeten Röntgenphotonenenergien (8047,78 eV (Cu-Kα1) und
12480 eV (HASYLAB DORIS III  Strahlrohr E2)) in Abbildung 5.6 für die Reexe
für {h, k, l} < 3 über dem Beugungswinkel dargestellt. Deutlih zu erkennen ist, dass
F (hkl)mit wahsender Photonenenergie zunimmt. Das Teilbild der Abbildung 5.6 zeigt
die Beugungswinkelabhängigkeit des atomaren Streufaktors f0 für die vier Elemente
Strontium, Titan, Sauersto und Niob.
Prolformfunktion  Die Beshreibung der Röntgenreexform kann durh eine
groÿe Anzahl an Prolformen erfolgen [142℄. Prominente Beispiele für die analytishe
Darstellung sind die pseudo-VOIGT- [143℄ und die PEARSON-VII-Verteilung [144℄. Ei-
ne Auswahl an Prolformfunktionen ist in Abbildung 5.7 am Beispiel des 200-SrTiO
3
-
Reexes dargestellt. Innerhalb der BRUKER Software TOPAS wird die Anpassung
der Prolform über Fundamentalparameter favorisiert, um die adäquate Faltung des
theoretishen Beugungsmusters einer kristallinen Phase mit den vershiedenen instru-
mentellen Aberrationsfunktionen zu gewährleisten [138℄. Die Bestimmung der geräte-
spezishen Aberrationsfunktion erfolgte hierbei über die Anpassung der Beugungsda-
ten des NIST SRM 640d Siliziumstandards [145℄ für das jeweils verwendete Setup des
Röntgendiraktometers.
Untergrund  Im niedrigen Beugungswinkelbereih 2θ wird der Untergrund auf
Grund von Streuung an der Luft durh eine Funktion der Form 1/X beshrieben, wobei
X dem Beugungswinkel entspriht. Im höheren Bereih des Beugungswinkels wird die
Untergrundintensität in der Regel durh ein Polynom höherer Ordnung angepasst.
5.1 Röntgenmethoden 43
10 20 30 40 50 60 70 80 90















































0 30 60 90 120 150 180













O Ti Sr Nb
Abb. 5.6: Darstellung der Entwiklung des Strukturfaktors in der Form FF
∗
für die Reexe des SrTiO
3
mit {h, k, l} < 3 bei Verwendung von Cu-Kα bzw. Synhrotronphotonenenergie. Das Teilbild zeigt
die Entwiklung des atomaren Streufaktors f0 für die Elemente O, Ti, Sr und Nb. Die Abhängigkeit
des atomaren Streufaktors f0 bezüglih des Beugungswinkels 2θ basiert auf dem durh Gleihung 5.10
beshriebenen Zusammenhang.
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Abb. 5.7: Darstellung ausgewählter Röntgenprolformen für den 200 Reex des SrTiO
3
. Die verwen-
deten Parameter sind die Flähe A = 1, die Halbwertsbreite w = 0,1◦, der Beugungswinkel θc = 46,56
◦
sowie ν = 0,5 (pseudo-VOIGT) bzw. m = 2 (PEARSON-VII).
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∆(2θ) für sehr kleine ω  Für Beugungsexperimente bei sehr geringen Einfallswin-
keln ω tritt aufgrund von Brehung und Reexion eine systematishe Vershiebung der
Reexpositionen auf, welhe durh einen zusätzlihen 2θ-Oset ∆(2θ) in der Rietveld-
Anpassung Berüksihtigung nden muss [146℄
∆(2θ) = ω −
√
ω2 − α2c . (5.12)
Die entsprehende Dünnshihtbeugungsgeometrie ist in Abbildung 5.1b skizziert.
Dihtebestimmung  Aus den Ergebnissen der Experimente in θ/2θ-Geometrie
kann auf Basis der Position des kritishen Winkels der Totalreexion unter Verwen-
dung der Wellenlänge λ der Röntgenstrahlen sowie dem klassishen Elektronenradius
rel = e
2/(4piε0m0c







bestimmt werden. Die Verknüpfung zur Dihte der Shiht ρ erfolgt im ersten Shritt
über die Anzahl der Elektronen pro Atom Z und deren Dihte na:
〈ρ(r)〉 = Z · na. (5.14)
Im zweiten Shritt wird ρ in guter Näherung durh die Avogadro-Konstante NA, die
atomare Masse A und die Teilhendihte na beshrieben




Im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) durhstrahlen beshleunigte Elektronen
die Probe. Der Aufbau des TEM JEOL 2200FS am Institut für Werkstowissenshaft
der TU Bergakademie ist in Abbildung 5.8 inklusive eines Groÿteils der Linsen, Ab-
lenkspulen und Stigmatoren dargestellt. Oberhalb der Ablenkspulen der Kanone ben-
det sih die Quelle der Elektronen (niht gezeigt), welhe die Elektronen auf eine kineti-
she Energie von E0 = 200 keV beshleunigt. Hierbei kann in Abhängigkeit des Aufbaus
der Quelle eine Energieauösung von 3,0 eV (Wolfram Nadel) oder 1,5 eV (LaB
6
Spit-
ze) für thermishe Emission und 0,7 eV (Shottky Field Emission Gun (FEG)) oder
0,3 eV (Cold FEG) für Emission mittels Feldeekt erreiht werden [147℄. Die Wellen-
länge λ der Elektronen beträgt bei dieser Energie 2,51 pm und idealerweise kann so-
mit ein Auösungsvermögen von 0,19 nm erreiht werden. Die Beleuhtung der Probe
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kann innerhalb des Beleuhtungssystemes mit Hilfe der Kondensorminilinse (CM) im
parallelen (CM aktiv) sowie konvergenten Strahlengang (CM inaktiv) realisiert wer-
den. Abbildung 5.9 zeigt den Strahlengang der Primärstrahlelektronen für die beiden
Modi des Transmissionselektronenmikroskopes TEM (parallel) und STEM (konver-
gent, punktförmig) unter Einbeziehung des Korrektors (CESCOR) der sphärishen
Aberration (Cs). Durh die Wehselwirkung mit der Probe können Elektronen des
Primärstrahles elastish als auh inelastish gestreut werden. Im Zuge des letzteren
Streuprozesses verlieren die Primärstrahlelektronen Energie durh eine Anregung von
Ladungsträgern in der Probe aus besetzten in unbesetzte Zustände und erzeugen so-
mit ein breites Spektrum von elektronishen (Augerelektronen, Rükstreuelektronen,
Sekundärelektronen, Elektronen-Loh-Paare) und optishen Sekundärsignalen (harak-
teristishe Röntgenstrahlung, das kontinuierlihe Spektrum der Bremsstrahlung sowie
sihtbares Liht). Für diese Arbeit sind aus diesem Zoo von Signalen nur die trans-
mittierten Elektronen (elastish und inelastish gestreut) sowie die harakteristishe
Röntgen- und Brems-strahlung hervorzuheben (siehe Abbildung 5.10). Während die
Energieauösung für die Aufnahme von Spektren der harakteristishen Röntgenstrah-
len durh den energiedispersiven Detektor bestimmt wird (Typisherweise wird die
Mn-Kα-Linie zur Bestimmung der Energieauösung genutzt. Moderne Detektoren er-
reihen für diesen Bereih der Röntgen-Photonenenergie ein Auösungsvermögen von
178 eV.), hängt für das Spektrum des Elektronenenergieverlustes (inelastish gestreu-
te Elektronen) das Energieauösungsvermögen primär von der Energieverteilung im
Elektronenstrahl und damit von der Quelle ab (siehe oben). Die Streuung der Elektro-
nen im Primärstrahl erfolgt ausshlieÿlih in der Strahlrihtung, welhe die Detektion
eines Groÿteiles des Energieverlustsignales ermögliht. Die harakteristishen Röntgen-
strahlen werden hingegen in den kompletten Raumwinkel abgestrahlt und aufgrund der
Geometrie des Detektors nur ein geringer Anteil aufgenommen (siehe Abbildung 5.10).
Im Abbildungssystem des TEM ist die omegaförmige Filterlinse (Ω−Filter) ein wih-
tiger Teil und kann unter anderem zur Verbesserung des Bildkontrastes, zur Aufnahme
energiegelterter Bilder und zur Aufzeihnung von Elektronenenergieverlustspektren
genutzt werden.
5.2.1. Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS)
Im Elektronenenergieverlustspektrum werden die vershiedenen Wehselwirkungen der
Elektronen mit dem Probenmaterial abgebildet. Den dominantesten Teil des Spektru-
mes stellen jene Elektronen dar, die gar keine Interaktion mit der Probe eingehen und
damit keinerlei Energie verlieren. Dieser Nullverlustpeak (zero loss peak, ZLP) reek-
tiert die Elektronenenergieverteilung im Primärstrahl. Die Anregung von Phononen
ist mit einem Energieverlust von a. 0,02 eV verbunden und wird damit auh bei bes-
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Abb. 5.8: Darstellung des shematishen Aufbaus des Transmissionselektronenmikroskopes TEM
JEOL 2200FS am Institut für Werkstowissenshaft der TU Bergakademie Freiberg (nah [148℄). Der
Strahlengang wird geformt durh die vershiedenen elektromagnetishen Linsen (Benennung rehts).
Die Position des Elektronenstrahles in der Ebene senkreht zur optishen Ahse kann mit dem umfang-
reihen Satz an Ablenkspulen verändert werden. Für die Korrektur der Strahleigenshaften verfügt
die Säule auÿerdem über eine Vielzahl an Stigmatoren. Auf die Einbeziehung des Korrektors für die
sphärishe Aberration wurde in dieser Skizze verzihtet.
Abb. 5.9: Skizze des Strahlenganges sowie der Linsen im Beleuhtungssystem zur Realisierung paral-
leler (links, TEM Modus) sowie konvergenter Beleuhtung (rehts, STEM-Modus) (nah [149℄). Die
Kondensorminilinse (CM) bildet den Untershied (an/aus) dieser beiden Modi. Abweihend von Ab-
bildung 5.8 wurde das Beleuhtungssystem um den Cs-Korrektor (CESCOR) erweitert.
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Abb. 5.10: Darstellung des Probenraumes im hohauösenden JEOL TEM 2200FS (nah [147℄). Die
Probe bendet sih zwishen den beiden Polshuhen der Objektivlinse (OL) und der EDX-Detektor
blikt im ahen Winkel von der Seite auf die Probe. Hervorgehoben sind in diesem Zusammenhang
die Bereihe für die Detektion von gewünshtem Signal (von der Probe) sowie unerwünshten Rönt-
genphotonen (vom Probenraum).
ter Energieauösung von der Intensität des ZLP überlagert. Übergänge innerhalb bzw.
zwishen Bändern werden in einem Energieverlustbereih von 2 eV bis 20 eV dargestellt.
Die Interaktion der Primärstrahlelektronen mit den freien Elektronen der Probe führt
zu einem starken Plasmonensignal im Bereih von 5 eV bis 30 eV. Die Anregung von
Elektronen aus kernnahen Shalen zeigt sih in Form von Ionisationskanten im Ener-
giebereih von 50 eV bis 2000 eV. Signale mit einem Energieverlust kleiner als 50 eV
werden in den Bereih niedriger Energieverluste eingeordnet (low-loss Region). Der Si-
gnaluntergrund basiert auf mehrfah gestreuten Elektronen und zeigt, ausgehend von
einem Maximum bei dem Plasmonensignal, eine shnelle Abnahme der Intensität.
Untergrundabzug  Der Untergrund eines Elektronenenergieverlustspektrumes ist
beshreibbar als eine Überlagerung von Mehrfahstreuung, Einfahstreuung von Ener-
gieverlustkanten bei niedrigeren Energien sowie einem Anteil des Raushens vom De-
tektor. Zusammengenommen zeigt der Untergrund eine kontinuierlihe und shnelle
Abnahme der Intensität. Die Abtrennung des Elektronenenergieverlustsignales vom
Untergrund erfolgt durh die Anpassung einer Funktion an einen Teil des Untergrundes
vor einer ausgewählten Ionisationskante und der anshlieÿenden Extrapolation unter-
halb dieser Ahse. Im Allgemeinen entspriht diese dem Zusammenhang eines Potenz-
gesetzes [150℄
IB = A · E−r, (5.16)
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welhes durh die Intensität des Untergrundes IB, die Verlustenergie E sowie den bei-
den Anpassungsvariablen A und r beshrieben wird. Letztere zeigt eine Abnahme mit
zunehmender Dike der Probe sowie des Sammelhalbwinkels β. Im Speziellen kann
auh eine Exponentialfunktion zur Beshreibung des Untergrundes herangezogen wer-
den [151℄:
IB = a · exp(−b ·E). (5.17)
Hierbei sind die Gröÿen a und b die entsprehenden Variablen für die Anpassung.
Dikenbestimmung  Der Anteil der Mehrfahstreuung im Elektronenenergiever-
lustspektrum ist abhängig von der Dike der Probe für die Elektronen im Primärstrahl.
Die Bestimmung der Probendike t erfolgt über den Vergleih der kumulierten Intensi-
tät I0 im Nullverlustpeak (Anteil der Elektronen, welhe keine Wehselwirkung mit der
Probe eingehen) und im weiteren Spektrum It ohne den ZLP (Typisherweise erkennt
man die Dike an der Anzahl der Plasmonenberge, welhe durh eine, zwei oder mehr
Wehselwirkungen der Elektronen mit der Probe entstehen) [150℄:
t = λMFP · ln(It/I0). (5.18)
Die Wehselwirkung der Elektronen im einfallenden Strahl mit der Probe wird hierbei
durh die mittlere freie Weglänge λMFP beshrieben. Oft verwendet man das Verhält-
nis von Dike und freier Weglänge
t/λMFP, um die Qualität einer Probe für den Zwek
der Spektroskopie mit Elektronen zu beurteilen. Die mittlere freie Weglänge λMFP be-
shreibt die Streke, die ein Elektron zwishen zwei Energieverlustereignissen zurüklegt
und kann wie folgt bestimmt werden (in nm) [152℄:
λMFP =
106 · F · (E0/Em)
ln (2 · β · E0/Em) (5.19)
Die verwendeten Gröÿen sind die Energie eines Elektrons im Primärstrahl E0 (keV), der
Sammelhalbwinkel β (mrad), ein relativistisher Korrekturfaktor F sowie der mittlere
Energieverlust Em eines Elektrons (eV) bei einer Wehselwirkung mit der Probe [147℄:
Em = 7, 6 · Z0,36 (5.20)
Die einzige von der Probe abhängige Gröÿe ist die mittlere Ordnungszahl Z. Diese kann
zum einen als die über den Atomanteil fi gewihtete Summe der einzelnen Ordnungs-
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zahlen Zi und zum anderen als eektive Ordnungszahl Zeff unter der Verwendung der
















Dabei werden Festkörpereekte vernahlässigt und r zu 0,3 angenommen [152℄. Der






Zum Vergleih der mittleren Ordnungszahl Z und der eektiven Ordnungszahl Zeff sind
in Tabelle 5.4 vershiedene Verbindungen mit ihren eektiven und mittleren Ordnungs-
zahlen zusammengestellt. Auällig ist, dass besonders für die binäre Verbindung aus
einem shweren und einem leihten Element (z.B. Wolframarbid) die mittlere und die
eektive Ordnungszahl stark voneinander abweihen.













Entfaltung  Für Proben mit einer Dike viel gröÿer als die mittlere freie Weglän-
ge λMFP werden Ionisationskanten vermehrt durh Elektronen, die bereits ein oder
mehrere Plasmonenverlustereignisse durhlaufen haben, dargestellt. Dies führt zu ei-
nem Ausshmieren und zur Veränderung der Struktur der Elektronenenergieverlustkan-
te. Zur Entfernung von Mehrfahstreueekten von einer Ionisationskante können zwei
Verfahren verwendet werden: das Fourier-Log- und das Fourier-Ratio-Verfahren [153℄.
Für die Anwendung des Fourier-Log-Verfahrens wird ein komplettes Spektrum vom
ZLP bis zu der zu entfaltenden Ionisationskante benötigt. Aufgrund der Detektordy-
namik als auh des detektierbaren Energiebereihes kann ein komplettes Spektrum oft
niht aufgenommen werden. In der Regel wird daher auf die Fourier-Ratio-Methode zu-
rükgegrien. Das experimentelle Spektrum einer Ionisationskante Jk(E) wird hierbei
als Faltung (∗) aus der Intensitätsverteilung im niedrigen Elektronenenergieverlustbe-
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reih Jl(E) (inkl. ZLP) mit der idealen Verteilung der Intensität der Ionisationskan-
te K1 beshrieben, die auf die integrale Intensität im ZLP I0 normiert wird:
Jk(E) = K
1(E) ∗ Jl(E)/I0. (5.23)
Die Fourier-Transformation des Gesamtausdrukes
jk(v) = k
1(v) · jl(v)/I0 (5.24)
setzt sih zusammen aus den einzelnen Fourier-Transformationen jk(v), jl(v) und k
1(v).
Dieser Zusammenhang ist nun nah k1(v) umzustellen
k1(v) = I0 · jk(v)/jl(v) (5.25)
und ergibt nah der Rüktransformation von k1(v) das Energieverlustspektrum, wel-
hes ausshlieÿlih auf Einfahstreuereignissen basiert.
Wirkungsquershnitt - Die Wahrsheinlihkeit für ein Energieverlustereignis eines
Primärstrahlelektrons wird beshrieben durh den Wirkungsquershnitt σ. Dieser be-
stimmt die prinzipielle Form einer Ionisationskante bezüglih des Raumwinkels Ω und
des Energieverlustes E, auf welher die Nahkantenstruktur aufsetzt. Die Berehnung
erfolgte für eine Primärstrahlenergie E0 = 200 keV, die kinetishe Energie der Elektro-
nen von γT = 171,9 keV und den Sammelhalbwinkel β = 5,5mrad unter Verwendung
der Elementarladung e, der Dielektrizitätskonstante ε0 sowie des Streuwinkels θ mit



















Die Ableitung der optishen Oszillatorstärke nah der Energie
df(q,E)/dE kann mit dem
Dipolmatrixelement |χ0n|2 unter Nutzung der Masse des Elektrons me und der Plank-







Der eektive Sammelhalbwinkel βeff wurde in Anlehnung an die Matlab-Routine CON-
COR2 [156℄ aus dem Konvergenz- α und dem Sammelhalbwinkel β bestimmt (siehe
Abshnitt 5.2.1). Die entsprehenden Dipolmatrixelemente |χ0n|2 wurden mit der Soft-
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ware Finite Dierene Method Near Edge Spetrosopy (FDMNES) berehnet [157℄.
Quantizierung  Die Ermittlung des Anteiles eines Elementes in einer Probe erfolgt
auf Grundlage der integralen Intensität einer Ionisationskante aus Einfahstreuereignis-
sen I1k , welhe dem Produkt aus der Einheitsähendihte eines Elementes N , dem re-
duzierten Wirkungsquershnittes σk(∆) in einem bestimmten Energieverlustbereih E
bis E +∆ und der Intensität im ZLP I0 entspriht:
I1k(∆) = N · σk(∆) · I0. (5.28)
Verzihtet man auf eine Entfaltung zur Bestimmung der Intensitätsverteilung bei Ein-
fahstreuung, so erhält man unter Berüksihtigung des Sammelhalbwinkels β (de-
niert durh die Spektrometereintrittsblende) als zusätzlihen Parameter den folgenden
Zusammenhang für die Shale k:
Ik(β,∆) ∼= N · σk(β,∆) · Il(β,∆). (5.29)
Bringt man Gleihung 5.29 für Elektronenenergieverlustsignale der Shale k und j
für zwei Elemente x und y zusammen, ergibt sih nah Eliminierung der integralen
Intensität im niedrigen Energieverlustbereih Il(β,∆) das Verhältnis der beiden Ein-












Die Zusammensetzung ergibt sih somit für eine binäre Verbindung nah Nx + Ny =
100%.
Korrektur der Primärstrahlkonvergenz  Die Quantizierung ohne vorherige
Entfaltung ist nur möglih, wenn der Konvergenzhalbwinkel α des einfallenden Elek-
tronenstrahles klein ist, verglihen mit dem Sammelhalbwinkel β. Ist α dagegen gröÿer
als β so muss Gleihung 5.29 angepasst werden. Die bezüglih des Konvergenzhalbwin-
kels α korrigierte integrale Intensität einer Ionisationskante ohne Entfaltung in einem
denierten Energieverlustbereih Ik(α, β,∆) ergibt sih zu
Ik(α, β, δ) ∼= F2 ·N · σk(β,∆) · Il(α, β,∆). (5.31)
Der Faktor F2 wird dabei für den Fall α ≦ β zu F2 = F1 und für den Fall α ≧ β mit
F2 = F1 · (α/β)2 bestimmt. Für die Berehnung von F1 werden der harakteristishe
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Streuwinkel θE sowie der Winkel der gestreuten Elektronen θ benötigt und zu ψ
2 =
















5.2.2. Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX)
Die Intensität der harakteristishen Röntgenphotonen wird im Energiebereih von
0 keV bis 20 keV aufgenommen. Damit sind alleKα-Linien bis zur Ordnungszahl 44 (Ru-
thenium) messbar. Für Elemente mit einer Ordnungszahl gröÿer 44 muss daher auf L-
oderM-Linien zurükgegrien werden. Im mittleren bis hohen Energiebereih sitzt die
Signalintensität auf einem Untergrund aus Bremsstrahlung. Im niederenergetishen
Bereih wird die komplette Intensitätsverteilung durh Absorption im Detektorfenster
und die Ezienz des Detektors beeinusst.
Untergrundfunktion  Im Bereih oberhalb der Absorption durh das Detektor-
fenster und shwäherer Ezienz des Detektors kann der Untergrund als Funktion
der Bremsstrahlungsphotonen NE von der Röntgenphotonenenergie E mit der Kra-
mer'shen Beziehung beshrieben werden [158, 159℄:
NE = K · Z · (E0 − E)
E
(5.33)
Weitere Parameter sind die mittlere Ordnungszahl der Probe Z sowie die Anpassungs-
variable K. Um die vielfältigen Abhängigkeiten des Untergrundverlaufes bei einer Mo-
dellierung zu vernahlässigen, kann der Untergrund auh mittels Top-Hat-Filter abge-
trennt werden. Das gelterte Spektrum ähnelt dem der zweiten Ableitung der Rohda-
ten. Die Intensität wird über die Anpassung an äquivalent gelterten Referenzspektren
bestimmt [160,161℄. Ein einfaher Ansatz beshreibt die Anpassung des Untergrundes
mittels einer linearen Funktion über zwei Untergrundbereihe unter- und oberhalb des
Peaks [147℄ und den Abzug der extrapolierten Untergrundwerte unterhalb der harak-
teristishen Linie zur Signalextraktion.
Quantizierung  Die Intensität der jeweiligen harakteristishen Linien IA kann
über einen Sensitivitätsfaktor kA in den Anteil CA eines Elementes A in einer Probe um-
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gerehnet werden. Die Kombination dieses Zusammenhanges für zwei Elemente A und
B führt zur Cli-Lorimer-Gleihung mit dem gleihnamigen Faktor kAB = kA/kB [162℄:
CA
CB
= kAB · IA
IB
. (5.34)
Diese Gleihung setzt allerdings die Vernahlässigung der Absorption voraus. Der
Cli-Lorimer-Faktor muss dazu für eine Probendike t = 0 bestimmt werden (siehe
Abshnitt kAB-Bestimmung). Die Charakterisierung einer diken TEM-Lamelle erfor-
dert die Korrektur des Cli-Lorimer-Faktors mittels eines Absorptionskorrekturfak-
tors (AKF):
k∗AB = kAB · AKF. (5.35)
Für eine binäre Verbindung ergibt sih die Zusammensetzung zu:
CA + CB = 100%. (5.36)
Der Cli-Lorimer-Faktor kann auh aus der Simulation von energiedispersiven Rönt-
genspektren zum Beispiel mittels DTSA II [163℄ berehnet werden.
Absorptionskorrektur  Charakteristishe Röntgenphotonen müssen auf dem Weg
zum Detektor die Probe verlassen und sih dazu vom Ort der Anregung durh die
Probe bis zur Oberähe bewegen. Der zurükzulegende Weg ist dabei indirekt vom
Detektorwinkel α und von der Tiefe der Anregung ϕ(ρt) abhängig. Die Wehselwirkung




]ASpec ausgedrükt. Bei gleiher Streke ist die Absorption in der Probe

























wihtet die Intensität der niedrigeren Röntgenphotonenenergie in den Gleihun-
gen (5.34) und (5.35) bei zunehmender Probendike stärker, damit die Zusammenset-
zung
CA/CB in der Probe konstant bleibt. Der Massenabsorptionskoezient der Probe





















Hierbei gilt, dass die Summe aller Anteile
∑
Ci = 1 ist. Gleihung (5.37) vereinfaht


































kAB-Bestimmung  Die Ermittlung des Sensitivitätsfaktors kA für ein bestimmtes
Element A respektive B (kB) setzt die Charakterisierung eines Standards voraus, des-
sen Zusammensetzung (CA/CB)std bekannt ist. Aus den extrahierten, harakteristishen














Untersheidet sih die Absorption beider Elemente signikant, so ergibt sih eine li-
neare Diken- bzw. Intensitätsabhängigkeit des Cli-Lorimer-Faktors kAB (I ∼ t für
hohenergetishe Röntgenlinie):
ln kAB = ln (kAB)0 + (∆AB/κ) · Ix. (5.41)
Aus dieser logarithmishen Auftragung über der Intensität einer hohenergetishen
Röntgenlinie Ix (∼ t) wird der kAB-Faktor ohne Absorption aus dem Shnittpunkt mit
der Ordinate bestimmt (ln (kAB)0, t = 0).
Bestimmung der Ortsauöung  Die Ortsauösung einer EDX-Linienmessung
kann aus dem Verlauf der Zusammensetzung an einer Grenzähe bestimmt wer-
den [147℄. Hierzu wird die Dierenz L zwishen den Position des 2%- und des 98%-
Wertes des Anteiles eines ausgewählten Elementes in der Probe an der Grenzähe
ermittelt. Die Distanz L wird mit
R = 1, 414 · L (5.42)
auf Grundlage des Einusses der Verbreiterung des Elektronenstrahles in der Probe
auf die Prolform in die Ortsauösung R umgerehnet [147℄.
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Abb. 5.11: (a) Elektronenenergieverlustspektrum von SrTiO
3
im Energiebereih der Ti-L3,2- und O-
K-Ionisationskanten mit 200 kV Beshleunigungsspannung aufgenommen. Bereihe für die Untergrun-
danpassung sowie die zugehörigen Untergrundverläufe sind in violett hervorgehoben. (b) Die Ti-L3,2-
Kante nah Abzug des Untergrundes. Die Position der Ionisationskante beträgt 488,08 eV. () Das
untergrundbereinigte O-K-Signal und die entsprehende Ionisationskante bei 560,52 eV.
5.2.3. Datenverarbeitung
Untergrundanpassung (EELS)  Anhand des Elektronenenergieverlustspektrumes
von Strontiumtitanat in Abbildung 5.11a soll zu Beginn des Abshnittes auf die typi-
shen Punkte bei der Rohdatenverarbeitung von EEL Spektren im Kernverlustbereih
eingegangen werden. Im Rohdaten-Energiebereih von knapp 450 eV bis 600 eV erkennt
man mit Ti-L3,2 und O-K zwei Ionisationskanten auf dem abnehmenden Untergrund
aus Mehrfahstreuereignissen. Die O-K-Kante sitzt dabei deutlih auf den Ausläufern
der Ti-L3,2-Kante auf. Die Anpassung des Untergrundes mit einem Potenzgesetz er-
folgt im Energiebereih vor den beiden Kanten, welher mittels violetter Umrandung
hervorgehoben ist. Den Verlauf der Untergrundfunktionen vor und nah der Kante
zeigen die beiden violett gestrihelten Linien. Durh den Abzug der Intensitäten im
Untergrund von denen im Spektrum erhält man in den Abbildungen 5.11b und 5.11
die Signalintensität für die Ti-L3,2- respektive O-K-Kante. Die experimentelle Kanten-
position für die Ti-L3,2-Kante wird als das erste Maximum des Anstieges zu 488,08 eV
bestimmt. Für die O-K-Kante ergibt sih eine Position von 560,52 eV. Vergleiht man
die ermittelten Kantenpositionen mit den tabellierten Werten für die Ti-L3,2- sowie
die O-K-Kante von 455,99 eV und 528,94 eV [164℄, so erkennt man Abweihungen, die
niht mit der Energievershiebung aufgrund vershiedener hemisher Umgebungen zu
erklären sind. Die Prozessierung der Rohdaten umfasst daher niht nur die Signalab-
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Abb. 5.12: (a) Die Ti-L3,2-Kante metallishen Titans aufgenommen mit vershiedenen Einstellungen
desΩ-Filters. Die Position der Ionisationskante im EEL-Spektrum ändert sih in Abhängigkeit von der
Position auf dem Detektor. (b) Die Auftragung der experimentellen Kantenposition EKante,exp. über
der Dierenz von Kantenposition und Ω-Filterenergie EKante,exp. − EFilter kann mit einem Polynom
ungeraden Grades angepasst werden, der anshlieÿend zum Erreihen äquidistanter Energieshritte
genutzt wird. () Darstellung des linearen Zusammenhanges zwishen dispersionskorrigierter Kanten-
position EKante,disp. und dem zugehörigen Literaturwert EKante,ref. zur Anpassung der Shrittweite
der Energieverlustahse.
trennung, sondern auh die Korrektur der Energieverlustahse.
Anpassung der Energieahse (EELS)  Die Ermittlung der korrekten Energie-
verlustahse bedingt die Beahtung vershiedener Fehlerquellen: erstens die Dispersion
des Detektors, d. h. der Energieverlust pro Pixel, welher über den Detektor nihtli-
near verläuft, zweitens ein Oset zur eingestellten Filterenergie in Abhängigkeit von
der Ω-Filtereinstellung, welhem über eine Korrektur der linearisierten Energiever-
lustshrittweite entgegengewirkt werden kann und drittens eine nale Dierenz der
korrigierten Kantenposition für eine einzelne Ionisationskante von deren theoretisher
Lage im Elektronenenergieverlustspektrum. Wie in Abbildung 5.12a am Beispiel der
Ti-L3,2-Kante dargestellt, führt die untershiedlihe Dispersion des Detektors zur Än-
derung der Position einer Ionisationskante, wenn diese an vershiedenen Stellen auf
dem Detektor aufgenommen wird. Die Korrektur der Dierenz der Kanten- und Filter-
position EKante − EFilter als Funktion der Kantenposition EKante erfolgt mittels eines
Polynoms ungerader Ordnung (siehe Abbildung 5.12b). Die Verwendung des Polynoms
y = 8, 472 · 10−7 · x3 + 1, 206 · 10−5 · x2 − 1, 146 · 10−1 · x + 4, 834 · 102 führt zu ei-
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Abb. 5.13: Darstellung des Einusses der vershiedenen Korrekturen der Energieverlustahse auf das
Rohdatenspektrum von SrTiO
3
im Bereih der Ti-L3,2- (1: 488,08 eV) und O-K-Kanten (4: 560,52 eV).
Die Dispersionskorrektur führt zur Strekung des Spektrumes mit den neuen Kantenenergien für Ti-
L3,2 (2: 485,39 eV) und O-K (5: 563,11 eV). Die Änderung der Energieverlustshrittweite vershiebt die
beiden Kanten auf 455,53 eV (3) und 528,47 eV (6) für die Ti-L3,2- respektive O-K-Kante. Abshlieÿend
wird eine der beiden Kanten bezüglih Ihrer Referenzposition vershoben, um das nale Spektrum zu
erreihen (beispielsweise Ti-L3,2 +0,47 eV).
ner Spreizung der Energieverlustahse an den Rändern und einer konstanten Disper-
sion des Detektors. Auf Basis der linearisierten Energieverlustahse werden die Posi-
tionen der Ionisationskanten von Ti-L3,2 und O-K zu 485,39 eV respektive 563,11 eV
bestimmt. Die Korrelation dieser korrigierten Kantenenergien EKante,disp. mit Litera-
turwerten EKante,ref. ergibt den in Abbildung 5.12 gezeigten linearen Zusammenhang
y = 9, 385 · 10−1 ·x. Dieser führt zu einer konstanten Reduzierung des Energieverlustes
pro Pixel und hat damit auh Auswirkung auf die Lage der Ionisationskanten, welhe
nun bei 455,53 eV (Ti-L3,2) und 528,47 eV (O-K) zu nden sind. Mit einer Dierenz von
0,47 eV zu höherem Energieverlust kann nun beispielsweise die Ti-L3,2-Kante abshlie-
ÿend zum entsprehenden Literaturwert vershoben werden. In Abbildung 5.13 sind die
Eekte zur Korrektur der Dispersion, der Energieshrittweite sowie der Kantenenergie
bezüglih eines Literaturwertes für das Elektronenenergieverlustspektrum von SrTiO
3
dargestellt.
Nullverlustpeak  Abbildung 5.14a zeigt für einen SrTiO
3
-Kristall den Teil des
Spektrumes mit niedrigem Elektronenenergieverlust. Mit dem Nullverlustpeak (ZLP)
und dem Plasmonenberg sind die beiden dominanten Beiträge in diesem Energiever-
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Abb. 5.14: (a) Der niedrige Elektronenenergieverlustbereih aufgenommen für eine SrTiO
3
-Probe mit
200 kV Beshleunigungsspannung ohne Rohdatenverarbeitung mit dem Nullverlustpeak (ZLP) und
dem Signal der freien Ladungsträger (Plasmonen). (b) Darstellung der notwendigen Shritte zur ZLP-
Extraktion: gemessener ZLP (ZLP1) wird am Wert maximaler Intensität gespiegelt (ZLP2). Mit einer
Stufenfunktion m wird der zu extrahierende ZLP-Datensatz gewählt (ZLP1 oder ZLP2). () Der
extrahierte ZLP sowie die Funktion zu seiner Ermittlung.
lustbereih hervorgehoben. Die Notwendigkeit zum Extrahieren des ZLP aus dem nied-
rigen Elektronenenergieverlustbereih besteht sowohl für die Bestimmung der Dike der
Lamelle als auh für die Entfernung von Mehrfahstreueekten durh die Fourier-Ratio-
Entfaltung. Das Vorgehen erfordert im ersten Shritt die Spiegelung des Spektrumes
am Energieverlustwert mit der maximalen Intensität (im ZLP). Beide Spektren sind
in Abbildung 5.14b dargestellt. Weiterhin ist in dieser Darstellung die Funktion m
abgebildet. Diese bestimmt über den Zusammenhang m·ZLP1+(1-m)·ZLP2 welhen
Beitrag die beiden Spektren im betrahteten Energieverlustbereih zum ZLP leisten
(siehe Abbildung 5.14).
Untergrundanpassung (EDX)  Die simultane Aufnahme der harakteristishen
Röntgenstrahlung zeigt Abbildung 5.15 für eine SrTiO
3
-Probe mit Markierungen für
O-Kα1, Sr-Lα1, Ti-Kα1, Ti-Kβ1, Sr-Kα1 und Sr-Kβ1. Anhand der beiden letzten
Linien sollen die Vorgehensweisen zum Untergrundabzug vorgestellt werden. Für den
Abzug mittelsTop-Hat-Filters entspriht jeder Datenpunkt der gewihteten Summe der
umliegenden Daten entsprehend der Filterfunktion (siehe Abbildung 5.15). Im Resul-
tat liegt die Basislinie in dem gelterten Spektrum in Abbildung 5.15a bei Null. Auh
mit der Fenstermethode ndet eine saubere Abtrennung des Untergrundes statt. Da-
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Abb. 5.15: Der in grün hervorgehobene Bereih mit den beiden Sr-K-Linien (a) nah Filterung mit
dem Top-Hat-Filter und (b) nah Anpassung und Abzug des Untergrundes mittels der Zwei-Fenster-
Methode. () Das komplette EDX Spektrum von SrTiO
3
. Zur Übersihtlihkeit wurden die Linien des
Kohlenstoes (erste Linie bei niedrigen Energien) sowie des Kupfers (Probenhalter, bei knapp 8 keV)
niht beshriftet.
zu wird der Untergrund im Photonenenergiebereih der beiden Fenster angepasst und
anshlieÿend in den Signalbereih extrapoliert. Wohingegen dieses Vorgehen nur bei
einem mathematish beshreibbaren Untergrundverlauf genutzt werden kann, ist das
Ergebnis der Top-Hat-Filterung unabhängig vom Verlauf des Untergrundes. Shwieri-
ger gestaltet sih dagegen die Bestimmung der Intensität. Ist bei der Fenstermethode
die Anpassung zum Beispiel mittels einer Gauÿkurve ausreihend, so muss das gel-
terte Spektrum mit äquivalent gelterten Spektren aller betrahteter Elemente in der
Probe angepasst werden.
Bestimmung der Ortsauösung mittels EDX-Quantizierung  Die Bestim-





für eine Linienmessung über beide Grenzähen hinweg (siehe Skizze in Abbildung 5.16)




|Ti-Stapels sowie die lineare Anpassung
an die Entwiklung der Zusammensetzung der Elemente Nb, O, Pt und Ti an beiden
Grenzähen ist in Abbildung 5.17 dargestellt. Die 2%- als auh 98%-Werte (siehe
Abbildungen 5.16 und 5.17) entsprehen den Nominalwerten für Nb (2/7), O (5/7),
Pt (1) und Ti (1). Die zugehörigen Positionen entlang der Linienmessung wurden ent-
sprehend den Nominalwerten und dem jeweils ermittelten linearen Zusammenhang be-
stimmt. Die Ergebnisse der Ermittlung der Ortsauösung R bezüglih Gleihung 5.42
60 5 Charakterisierung
Abb. 5.16: Darstellung der Verbreiterung des Elektronenstrahles in der Probe bei einer Linienmessung
über eine Grenzähe der beiden Elemente A und B. Die zugehörige Quantizierung zeigt die 2%- und
98%-Werte des Anteiles des Elementes A in B und die Dierenz L der entsprehenden Strahlpositionen,
welhe nah Gleihung 5.42 zur Ermittlung der Ortsauösung R verwendet wird (nah [147℄).
sind in Tabelle 5.5 zusammengefasst. Im Durhshnitt ergibt sih eine entsprehen-
de Ortsauösung R an beiden Grenzähen von 5,87 nm (alle Elemente) respektive
3,43 nm (ohne Ti und O der Dekelektrode).
5.2.4. Einuss vershiedener TEM-Einstellungen
Die Auswirkung untershiedliher Einstellungsmöglihkeiten des Transmissionselektro-
nenmikroskopes auf die aufgenommenen Spektren und deren Verarbeitung soll im Fol-
genden mit dem Fokus auf der Elektronenenergieverlustspektroskopie betrahtet wer-
den.
Spotgröÿe  Im sannenden Modus des TEMs kommt der Spotgröÿe des Elektro-
nenstrahles eine groÿe Bedeutung zu. Die zwei umfassenden Einstellungsmöglihkeiten
sind hierbei der sannende und der analytishe Modus. Bei dem Betrieb im letzteren
STEM-Modus liegt das Hauptaugenmerk auf einer hohen Anzahl an Elektronen, welhe
mit der Probe in Wehselwirkung treten, um eine groÿe Ausbeute an sekundären Elek-
tronensignalen zu erzielen. Gleihzeitig ist die räumlihe Auösung auf der Probe durh
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Abb. 5.17: Darstellung der Bestimmung der Ortsauösung für die EDX-Linienmessung auf Grundlage
der EDX-Quantizierung (d). (a-) Die lineare Anpassung an die Prole der Elemente (a) Nb, (b) O




. (e-g) Die Anpassung der Prole





Dekelektrode. (a-, e-g) Die Dierenz L zwishen dem nominalen 2%- und 98%-Wert ist für jedes
Element einer gemeinsamen Grenzähe hervorgehoben.
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Abb. 5.18: Vergleih der Spoteinstellungen 5C, 7C und 8C für die Materialien TiN, TiO
2
und
Gold (Au). Die Elektronenenergieverlustspektren für die vershiedenen Spoteinstellungen untershei-
den sih niht im Detail der Kanten, sondern nur im Wert der Intensität, welhe durh die abnehmende
Anzahl der Elektronen im beleuhteten Spot in der Reihenfolge 5C, 7C und 8C bestimmt wird. Die Va-
riation der Energieverlustahse ist auf das Fehlen einer absoluten Energieverlustahse zurükzuführen.
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Tab. 5.5: Die Ergebnisse der linearen Anpassung (y = m · x + n) sowie die aus den Positionen der
nominalen 2% und 98% Werten des atomaren Anteiles der einzelnen Elemente ermittelten L und die
nah Gleihung 5.42 berehneten Ortsauösungen hinsihtlih der Ergebnisse der Quantizierung für







) n L (nm) R (nm)
Bodenelektrode
Niob 0,139 -0,608 1,98 2,79
Sauersto 0,216 -0,830 3,18 4,50
Platin -0,355 2,441 3,18 3,82
Dekelektrode
Niob -0,148 11,148 1,85 2,61
Sauersto -0,083 6,859 8,24 11,64
Titan 0,138 -9,978 6,95 9,83
der Probe durh die hohe Elektronendosis wähst an. Im sannenden Modus erhält man
gegensätzlihe Zusammenhänge, da zum einen weniger Elektronen die Probe treen,
mit dieser wehselwirken und diese beshädigen können. Zum anderen ist die räumlihe
Auösung für die Aufnahme von Abbildungen mit hohen Vergröÿerungen verbessert
und die detektierbare Intensität der sekundären Elektronensignale reduziert.
Die elektronenspektroskopishe Untersuhung eines Metall-Isolator-Metall-Stapels in
dieser Reihenfolge bestehend aus TiN, TiO
2
und Au ergab die Möglihkeit zur Auf-
nahme der EELS-Daten mit untershiedliher Spotgröÿe. Primär sollte dabei durh die
Nutzung eines kleineren Spots die Beshädigung der Probe durh den Elektronenstrahl
minimiert werden. In Abbildung 5.18 sind die Rohdaten des Elektronenenergieverlustes
mit einer Dispersion von 80µm/eV und einer Ω-Filtereinstellung von 495 eV für die
drei Shihten TiN (a), TiO
2
(b) und Au () dargestellt. Unter der Vernahlässigung
der Vershiebung der untershiedlihen Ionisationskanten auf der Energieverlustahse
erkennt man, dass die Spektren sih ausshlieÿlih im absoluten Wert der detektierten
Intensität untersheiden, da in Abhängigkeit von der Gröÿe des Spots die Anzahl der
Elektronen im Strahl untershiedlih sind.
Vergleiht man die Ergebnisse zur Korrektur der Energieverlustahse in Abbildung 5.19,
so ist für die Auswahl untershiedliher Spot-Einstellungen kein nennenswerter Einuss
auf die lineare Anpassung von experimenteller Kantenposition und dem zugehörigen
Literaturwert erkennbar. Die Zusammenfassung der Ergebnisse dieser linearen Anpas-
sung in Abhängigkeit von Dispersion, Gröÿe des Spots und der Ω-Einstellung zeigt
Tabelle 5.6.
Dispersion  Die Dispersion beshreibt den Bereih des Detektors, auf welhem
ein bestimmter Abshnitt eines EEL-Spektrumes aufgenommen wird. Die Einheit ist
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m = 0,941 r2  = 1,000
m = 0,939 r2  = 1,000






Abb. 5.19: Darstellung der linearen Anpassung (y = m·x) für den Zusammenhang von experimenteller
Kantenenergie an mehreren TEM-Terminen (1, 2 und 3b) aufgenommen und dem zu erwartenden Li-
teraturwert. Die EEL-Spektren wurden mit einer Dispersion von 80µm/eV (1, 2) und 200µm/eV (3b)
experimentell ermittelt. Die Ω-Filtereinstellung entspriht jeweils dem Referenzwert der Ionisations-
kantenposition. Die Einstellungen des Elektronenspots entsprehen dem analytishen (1, 2) (Spot 5)
und dem sannenden Modus (3b) (Spot 7).
µm/eV. Je gröÿer der Wert ist, umso kleiner sind die realisierbaren Energieverlust-
shrittweiten. Entsprehend besser ist die Energieauösung zur Abbildung der Kan-
tenfeinstruktur bei gröÿeren Dispersionen. Für die Anpassung des Energieverlustin-
krementes auf Grundlage des linearen Zusammenhanges zwishen den experimentellen
Kantenpositionen und deren Literaturwerten wurde auh der Einuss der Dispersions-
einstellung überprüft. In Abbildung 5.19 sind zwei 80µm/eV Datensätze (1, 2) zusam-
men mit einem Datensatz der Dispersion von 200µm/eV (3b) dargestellt. Der Verlauf
der linearen Regression dekt sih für die beiden gezeigten Anpassungen 2 und 3b. Die
in Tabelle 5.6 komplett aufgeführten Ergebnisse zeigen damit, dass für die Korrektur
der Shrittweite des Energieverlustes keine Abhängigkeit von der Detektordispersion
besteht.
5.3 Fehlerbetrahtung
Der Gröÿtfehler einer Messgröÿe ∆X wird durh die Summe aus den systematishen
Fehlern ∆Xs und dem zufälligen Fehler ∆Xz harakterisiert. Die systematishen Fehler
für eine spektroskopishe Untersuhung im Transmissionselektronenmikroskop werden
zum einen dominiert durh die Wehselwirkung des Elektronenstrahles mit der Probe,
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Tab. 5.6: Vergleih der untershiedlihen Anpassungsergebnisse zur Korrektur der Shrittweite der
linearisierten Energieverlustahse für drei TEM-Termine (1, 2 und 3). Für die Aufnahmen wurde zum
einen die Dispersion zu 80µm/eV (1, 2, 3a und 3) sowie zum anderen mit 200µm/eV (3b) gewählt.
Die Filtereinstellung entsprah dabei entweder der referenzierten Kantenposition (A) oder der Ein-
stellung für die zu korrigierende Linienmessung (B). Die Auswahl der Gröÿe des Spots entspriht der
analytishen (5, hohe Elektronendosis) und der sannenden (7, geringe Elektronendosis) Einstellung.
Messung m r2 Ω-Filter Spot Dispersion (µm/eV)
1 0,941 1,000 A 5 80
2 0,939 1,000 A 5 80
3a 0,941 1,000 B 7 80
3b 0,940 1,000 A 7 200
3 0,940 1,000 B 7 80
welhe sih durh Strahlenshäden und der Kontamination mit Kohlenstospezies aus-
drüken und zum anderen durh die Stabilität der Position des Elektronenstrahles auf
der Probe. Der zufällige Fehler basiert hauptsählih auf der Zählstatistik der auszu-
wertenden EDX- und EELS-Signale. Die Umrehnung des Zählwertes N entsprehend
einer Poissonverteilung innerhalb einer Ionisationskante oder einer harakteristishen




Der zufällige Fehler, mit dem ein weiterer zufälliger Messwert in einen denierten Be-
reih um einen Messwert N auftritt, wird bestimmt durh das Produkt aus dem Wert
der studentishen t-Verteilung für eine bestimmte statistishe Siherheit und der Stan-
dardabweihung σ. Ausgewählte Werte der t-Verteilung zeigt Tabelle 5.7 [165℄. Hängt
eine Ergebnisgröÿe Y von mehreren fehlerbehafteten Gröÿen X1, X2, ... ab, kann der
Fehler über das Fehlerfortpanzungsgesetz als Summe der Quadrate der mit dem Feh-
ler der Messgröÿe σX1, σX2, ... multiplizierten partiellen Ableitungen von Y nah X1,
X2, ... ermittelt werden [165℄.
Tab. 5.7: Der Wert der t-Verteilung bestimmt den zufälligen Fehler und beshreibt die Wahrshein-
lihkeit, mit welher das Ergebnis einer Messung innerhalb des Produktes aus t und der Standardab-
weihung σ um einen bestimmten Messwert gemessen wird [165℄.
statistishe Siherheit (%) Wert der t-Verteilung zufälliger Fehler
50,000 0,674 0, 674 · σ
68,269 1,000 1, 000 · σ
95,450 2,000 2, 000 · σ
99,730 3,000 3, 000 · σ
99,994 4,000 4, 000 · σ
66 5 Charakterisierung
Für die Quantizierung der EELS-Daten (siehe Gleihung 5.30) errehnet sih der





























Die fehlerbehafteten Gröÿen sind hierbei die Intensitäten IA und IB innerhalb der
Ionisationskanten der beiden Elemente mit den zugehörigen Fehlern σIA = 3 ·
√
IA
und σIB = 3 ·
√
IB (der Faktor 3 ergibt sih nah Tabelle 5.7). Der Fehler der EDX-
Quantizierung σCA/CB(edx) hängt nah Gleihung 5.34 zusätzlih vom Fehler der kAB-











































Für die experimentelle Bestimmung des Cli-Lorimer-Faktors kAB mittels linearer Re-
gression entsprehend Gleihung 5.41 wird zur Ermittlung der Fehler die Kovarianz-
matrix genutzt. Der relative Fehler der Bestimmung des Shnittpunktes der Regres-
sionsgerade mit der Ordinate
σn/n wird hierbei genutzt, um die Unsiherheit für den
ermittelten Cli-Lorimer-Faktor kAB = exp(n) = exp(log(kAB)0) zu berehnen.
Der Vergleih der Abhängigkeiten der Summe der systematishen Fehler ∆Xs und des
zufälligen Fehlers ∆Xz von der Messdauer für die Elektronenenergieverlust- und ener-
giedispersive Röntgenspektroskopie im Transmissionselektronenmikroskop zeigt gegen-
sätzlihe Abhängigkeiten. Die Reduzierung des dominierenden Einusses des Proben-
driftes, der Strahlenshäden sowie der Probenkontamination führt im Experiment am
TEM zwangsläug zu einem erhöhten zufälligen Fehler durh eine shlehte Zählstatis-
tik. Diese Betrahtung gilt insbesondere für die Bestimmung der Quantizierung mittels
EDX, da bei einer EDX-Messung das minimale Probenvolumen der TEM-Lamelle für
kleine Messzeiten eine gute Zählstatistik ausshlieÿt, während hingegen die Zählstatis-









Das folgende Kapitel zeigt die mikrostrukturellen und spektroskopishen Untersu-




-Grenzähe in einem resistiven Speiherelement. Der
Nahweis, dass die untersuhten Proben die Charakteristik eines shaltbaren Wi-
derstandes aufweisen, bendet sih in Form von I-U-Kennlinien im Anhang A. Zu-




-Pulver und ein LiNbO
3
-
Einkristall, sowie die diesbezüglihen Vorarbeiten zur Auswertung von EELS- und





|Metall-Stapel dargestellt wird. Durh einen etablierten Pro-
zess wurden vershiedene MIM-Stapel hergestellt, die sih hinsihtlih des Materials
der Dekelektrode (Platin, Aluminium und Titan) untersheiden. Für die Analyse am










Voraussetzung für die qualitative Betrahtung sowohl der EELS-Nahkantenstruktur
als auh die quantitative Auswertung der EDX-Daten ist die Untersuhung von Ver-





-Pulver wurde dazu von der Firma Alfa GmbH bezogen und
umfassend harakterisiert. Die mikrostrukturelle Auswertung des Röntgenbeugungsex-
perimentes ergab eine monokline Zelle (Raumgruppe P121) mit den Gitterparametern
a = 2,119 nm, b = 0,3822 nm sowie  = 1,935 nm [166℄ und einer maximalen Abweihung
von 1,55 vom Literaturwert [25℄. Die HRTEM-Aufnahme zeigt ausgeprägte einkris-
talline Bereihe und einen Gradienten der Probendike von groÿen zu kleinen Intensi-
tätswerten (siehe Abbildung 6.1a). In der zugehörigen Fourier-Transformation sind nur










-Pulvers mit der dazugehörigen shnellen





-Zonenahse die Indizes (1 0 0) und (1 1 4) zugeordnet werden.
ordnet werden können (siehe Abbildung 6.1b). Die in Darstellung 6.1a hervorgehobenen
Netzebenen werden auf dieser Basis mit (1 0 0) und (1 1 4) indiziert. Die Nahkanten-
struktur der Elektronenenergieverlustspektren des Sauerstoes an der K-Kante sind in
Abbildung 6.2 für die Aufnahme im TEM- und STEM-Modus mit der Literatur [167℄
verglihen.
Während das Referenzspektrum mit 300 kV Beshleunigungsspannung auf einem Leo
922 Omega TEM mit einer Energieauösung von ∼1,2 eV sowie einem Sammelhalb-
winkel β von 4,8mrad und einem Konvergenzwinkel α von β/3 aufgenommen wur-
de, erfolgten die eigenen Experimente mit 200 kV Beshleunigungsspannung sowie den
Konvergenz- und Sammelhalbwinkeln α = 18, 0mrad und β = 5, 5mrad.
Die Kantenpositionen der beiden experimentellen Spektren stimmen niht mit dem
Literaturspektrum überein. Während die Kantenenergie für die STEM-Messung auf-
grund desΩ-Filters systematish bei höherem Elektronenenergieverlust zu erwarten ist,
wurde bei der TEM-Messung der Energieverlust über eine Änderung der Hohspan-
nung realisiert, um den Ω-Filteroset zu umgehen. Dabei wurde die korrekte Nulllage
des Energielters nah dem Wehsel des Modus niht noh einmal überprüft. Obwohl
die Kantenposition für beide experimentelle Spektren niht mit dem Literaturspek-
trum übereinstimmt, sind sowohl der harakteristishe Doppelpeak (A, B) sowie die
folgenden Peaks und Bukel (C, D) deutlih zu erkennen und für eine qualitative Aus-





-Pulvers wurde mittels EDX-Messungen am Rasterelektronenmikro-
skop überprüft und zu 29,65 at.-% Niob und 70,35 at.-% Sauersto bestimmt [168℄. Die
TEM-Untersuhungen hinsihtlih des kAB-Faktors (siehe Abshnitt 5.2.2) zur Quan-
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-Pulvers aufgenommen an der O-K-
Ionisationskante im TEM- sowie STEM-Modus verglihen mit einem Referenzspektrum aus [167℄.
Alle drei Spektren sind zur besseren Übersihtlihkeit versetzt dargestellt. Das untershiedlihe Aus-
maÿ des Raushens ist auf die Wahl der Belihtungsdauer von 10× 10 s (TEM) und 3× 17 s (STEM)
zurükzuführen. Die Energieverlustahse entspriht jener der EELS-Rohdaten.
tizierung konnten aufgrund des zu geringen Sauerstosignales, verursaht durh die
für geringe Probendiken dominanten Elektronenstrahlshäden, niht reproduzierbar
durhgeführt werden.
Aus diesem Grund wurde für die kAB-Bestimmung auf einen trigonalen LiNbO
3
-
Einkristall (Raumgruppe R3c) [135℄ der Firma CrysTe GmbH, Berlin zurükgegrien.
Im TEM waren ausgedehnte einkristalline sowie ein kleiner präparationsbedingt amor-
phisierter Bereih erkennbar (siehe Abbildung 6.3a). Der hohe Ordnungsgrad des Ein-
kristalles spiegelt sih auh in der Fourier-Transformation der HRTEM-Aufnahme wi-
der (siehe Abbildung 6.3b). Hier sind zum einen nur Spots der Einstrahlrihtung [2 0 2]
dargestellt und zum anderen sind für diese Zonenahse Reexe bis zu hkl -Werten mit
k = 5 zu erkennen. Für das HRTEM-Bild kann man aufgrund der Indizierung des
FFT-Musters den sihtbaren Netzebenen die hkl -Tripel (0 1 0) sowie (2 1 2) zuordnen.
6.2 kAB-Bestimmung für die EDX-Quantizierung
Die Bestimmung des Cli-Lorimer-Faktors aus den Sensitivitätsfaktoren zweier Ele-
mente A und B ist ein notwendiger Shritt für eine belastbare Quantizierung von
EDX-Daten (siehe Abshnitt 5.2.2). Die Anwendung der in diesem Abshnitt skizzier-






Abb. 6.3: (a) Hohaufgelöste TEM-Abbildung der einkristallinen LiNbO
3
-Probe nahe der Kante.
(b) Die Fourier-Transformation zeigt eine [2 0 2]-Zonenahse.
Abb. 6.4: TEM-Abbildung der LiNbO
3
-Probe mit einem Teil der Messpositionen der EDX-Spektren
zur kAB-Bestimmung. Die Aufnahme erfolgte mit dem Dunkelfelddetektor im sannenden TEM-
Modus. Die Dynamik des Bildes verdeutliht die zunehmende Dike der Probe von shwarz (Loh,
keine Intensität) bis weiÿ (bezüglih des Bildausshnittes maximale Probendike, gröÿte Intensität).
Im Bild ist auh der Versuh einer Linienmessung zu erkennen, die aufgrund der in diesem Bereih
relativ konstanten Probendike niht zur kAB-Bestimmung herangezogen wurde.
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Abb. 6.5: Auszug aus dem EDX-Datensatz aufgenommen zur kAB-Bestimmung am LiNbO
3
. Die drei
Spektren entsprehen den dem Loh am nähsten gelegenen Punktmessungen (siehe Abbildung 6.4).
Zu erkennen sind die harakteristishen Linien des Niobs sowie die Sauersto-Kα1,2-Linie. Ein gerin-
ger Anteil des Signales entstammt auh dem Kupfer des Probenträgers sowie präparationsbedingte
Verunreinigungen wie Silizium. Das Teilbild zeigt die ermittelten Intensitäten für die Niob-Kα1,2- und
O-Kα1,2-Linie.




































(a) (b) 100% Nb
100% O
Abb. 6.6: Darstellung der mittels DTSA II [163℄ simulierten EDX-Spektren für Niob und Sauersto,
welhe im Folgenden nah der Top-Hat-Filterung zur Intensitätsbestimmung bei den experimentel-
len Daten verwendet werden. Die Simulation erfolgt unter Berüksihtigung des Aufbaus und der
Geometrie des Detektors für eine reine Probe aus Niob bzw. Sauersto mit einer Dike von 10 nm.
Zur Verbesserung der Übersiht wurde sowohl der (a) niederenergetishe als auh der (b) komplette






der Dike über die TEM-Lamelle. Die Präparation einer einkristallinen LiNbO
3
-Probe
mittels ungerihtetem Ionenbeshuss erfüllt beide Vorgaben. Zum einen ist das Verhält-
nis der Anteile beider Elemente Nb und O in der Probe
CNb/CO = 0,2/0,6 = 1/3 bekannt,
zum anderen bedingt die Art der Präparation mit wahsender Entfernung von der
Kante eine zunehmende Dike der Probe. Zum Erreihen einer aussagekräftigen Da-
tenlage wurden 31 energiedispersive Röntgenspektren mit einer Live Time (Live Time
beshreibt die Dierenz von Gesamtzeit (Real Time) der Messung und der Totzeit
des Detektors (Dead Time)) von 50 s entlang einer Streke von knapp 500 nm Länge
ausgehend vom Loh der Probe aufgenommen. In Abbildung 6.4 ist ein Teil der Daten-
punkte beginnend am Loh dargestellt. Das Dunkelfeldbild zeigt anhand der Dynamik
des Bildes eine deutlihe Zunahme der Dike der LiNbO
3
-Probe. Drei exemplarishe
EDX-Spektren aus diesem Bereih nahe des Lohes sind in Abbildung 6.5 dargestellt.
Neben den harakteristishen K- und L-Linien des Niobs und der K-Linie des Sauer-
stoes ist zusätzlih die K-Linie des Siliziums zu erkennen. Diese ist ein Resultat der
präparationsbedingten Verunreinigung beim Dünnen des LiNbO
3
-Kristalles, welher
dazu auf Silizium aufgebraht wurde. Der Abzug des Untergrundes erfolgt durh die
Anwendung eines Top-Hat-Filters (siehe Teilbild der Abbildung 5.15) auf die aufgenom-
menen EDX-Daten. Die Anpassung der gelterten Daten mittels äquivalent gelterten
Referenzspektren des Nb und O (siehe Abbildung 6.6) führt zu einer Linearkombi-
nation, welhe die harakteristishen Intensitäten beider Elemente beshreibt. Da die
Zusammensetzung (CA/CB)std bekannt ist, kann nun der Cli-Lorimer-Faktor kAB mit
Gleihung 5.40 als Funktion der Intensität der Nb-Kα1-Linie (I ∼ t) angegeben und
entsprehend Gleihung 5.41 dargestellt werden (siehe Abbildung 6.7). Die logarithmi-
she Auftragung des kAB-Faktors über der Nb-Kα1-Intensität zeigt zwei untershiedli-
he Bereihe mit der Grenze bei knapp 2000Nb-Kα1-Zählereignissen. Betrahtet man
die Intensitäten der Nb-Kα1- und O-Kα1-Linie nahe dem Loh (siehe Teilbild der
Abbildung 6.5), so erkennt man einen unsystematishen Verlauf. Beispielsweise wird
im ersten Datenpunkt beinahe kein Signal des Sauerstoes, dafür ein deutlihes des
Niobs detektiert. Bei der Bestimmung des kAB-Faktors wird dieses Intensitätsverhält-
nis durh einen übermäÿig vergröÿerten kAB-Wert mit dem festgelegten Verhältnis der
beiden Elemente verknüpft. Bis zur Nb Intensität von 2000 Zählereignissen nähert sih
das Sauerstosignal aufgrund der abnehmenden Elektronenstrahlshäden an der Pro-
be, welhe durh Erhitzen im Vakuum zum Verlust von Sauersto im Oxid führen,
im Vergleih mit Niob immer mehr dem erwarteten linearen Verlauf an (siehe 6.7).
Aus dem Shnittpunkt der Anpassung der Daten oberhalb von 2000 Zählereignissen
der Nb-Kα1-Linie mit der y-Ahse ln(kAB)0 kann der Cli-Lorimer-Faktor für eine
Shihtdike t = 0 (d. h. ohne Absorption) zu 5, 11 ± 0, 07 bestimmt werden (siehe
Tabelle 6.1). Stand kein geeignetes Referenzmaterial zur Verfügung, wurden die not-
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m = 4,87 ·10−5
σm = 0,20 ·10−5
n = 1,63
σn = 0,02




Abb. 6.7: Die Abhängigkeit der kAB-Werte von der Intensität der Niob-Kα1-Linie zeigt zwei Bereihe
unter- und oberhalb eines Zählwertes von 2000. Die lineare Anpassung mit der Form y = m·x+n erfolgt
im höherenergetishen Bereih, da das Sauerstosignal für kleine Probendiken niht wie erwartet mit
der Niobintensität korreliert (siehe Abbildung 6.5). Die Grak zeigt mit dem Anstieg m und den
Absolutwert n sowie den zugehörigen Fehlern σm und σn das Ergebnis der linearen Anpassung.
wendigen kAB-Faktoren berehnet. Dazu erfolgte eine Simulation von EDX-Spektren
mit untershiedliher Zusammensetzung unter Berüksihtigung des Detektoraufbaues
und dessen Geometrie mittels des NIST-Softwarepaketes DTSA-II, die Intensitätser-
mittlung auf Grundlage der bestimmten Referenzspektren und die kAB-Bestimmung
nah Gleihungen 5.34 und 5.40 (siehe Tabelle 6.1) [169℄.
Tab. 6.1: Zusammenfassung der auf vershiedene Art ermittelten Cli-Lorimer kAB-Faktoren.
Die simulierten Werte basieren auf mittels der NIST-DTSA-II-Routine [163℄ berehneten EDX-
Spektren [169℄. Der experimentelle Datenpunkt wurde mit der Horita-Methode [170℄ ermittelt. Alle
kAB-Faktoren beziehen sih auf Niob und stellen die Verknüpfung zwishen der Intensität und dem
Atomanteil her. Für die berehneten kAB-Faktoren ist ein relativer Fehler von bis zu 20% zu erwar-
ten [147℄.
Element Nb O Pt Ti Al
kAB (sim.) 1 6,24 0,48 0,51 0,81






6.3 Bestimmung des Wirkungsquershnittes σ(∆) für
die EELS-Quantizierung
Die Ermittlung der Einheitsähendihte N für ein Element aus der Intensitätver-
teilung Ik innerhalb einer seiner Ionisationskanten erfolgt vergleihbar zur EDX-
Spektroskopie über einen Proportionalitätsfaktor σ (siehe Gleihung 5.28). Zur Bestim-
mung des Wirkungsquershnittes σ nah Gleihungen 5.26 und 5.27 wird das Dipol-














Raumgruppe Cmcm, ICSD-Nummer 160157) [171℄ und einen Atom-Cluster von 5Å
Radius um das absorbierende Atom mit dem Softwarepaket Finite Dierene Method
Near Edge Spetrosopy (FDMNES) [157℄ berehnet. Die Abhängigkeit vom Energie-
verlust der Elektronen für die beiden Ionisationskanten Nb-M3,2 und O-K zeigt die
Abbildung 6.8. Entsprehend Gleihung 5.30 kann nun unter Nutzung der integralen
Signalintensität im Bereih ∆ einer Ionisationskante und dem Wirkungsquershnitt σ
in diesem Verlustenergiebereih ∆, welher nah den Gleihungen 5.26 und 5.27 auf das
Dipolmatrixelement |χ0n| zurükzuführen ist, die Einheitsähendihte N der beiden
Elemente Nb und O berehnet werden.
6.4 Mikrostruktur der MIM-Stapel
Die Beshreibung der vershiedenen MIM-Stapel erfolgt mittels deren Hellfeldabbil-
dungen (siehe Abbildung 6.9). In Abhängigkeit von der Vergröÿerungseinstellung er-





Übereinstimmungen im grundlegenden Aufbau für die MIM-Stapel. Für
den Aluminiumstapel ist sogar der komplette Shihtstapel auf dem Siliziumwafer zu
erkennen (siehe Abbildung 6.9b). Die Rauigkeiten an den spezishen Grenzähen zwi-
shen den einzelnen Shihten innerhalb der Proben sind klein. Eine vergröÿerte Rauig-
keit zeigt nur die Oberähe der Aluminiumelektrode. Hier ist die Oberähenrauigkeit
durh die säulenartige Kristallisation des Aluminiums stark erhöht. Betrahtet man die




zur Dekelektrode, ist für die Platinstapel keine
Zwishenshiht erkennbar (siehe u. a. das Teilbild der Abbildung 6.9a). Im Gegensatz
dazu zeigen die TEM-Abbildungen der Stapel mit reaktiven Dekelektroden (Alumi-
nium und Titan) eine Reaktion an der Grenzähe (siehe Teilbild der Abbildung 6.9b
und Abbildung 6.9). Vergleiht man diese beiden Elektrodenmaterialien, so zeihnet
sih die zusätzlihe Shiht durh eine signikant untershiedlihe Stabilität aus. Die




ist mit (2, 36 ± 0, 18)nm mit der Zeit
stabil (siehe Abbildung 6.9b). Für den MIM-Stapel mit Titandekelektrode konnte be-
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Abb. 6.8: Darstellung der Dipol-Matrix-Elemente als Funktion des Elektronenenergieverlustes für die
beiden Ionisationskanten Nb-M3,2 und O-K als Ergebnis der Simulation der Röntgenabsorptionsspek-
troskopie mit FDMNES [157℄.
obahtet werden, dass sih niht nur an der unteren, sondern auh an der oberen Grenze
der Titanshiht eine zusätzlihe Shiht bildet (siehe Abbildung 6.9), die nah 11/2
Jahren zu einer durhgehenden Titanoxidshiht zusammengewahsen sind (siehe Ab-
bildung 6.9d).
6.5 Quantizierung der MIM-Stapel
Die Quantizierung der EEL- und EDX-Spektren erfolgt nah Abzug des Untergrundes
wie in den Abshnitten 5.2.1 und 5.2.2 dargelegt. Beispielhaft ist der Untergrundabzug




in einem MIM-Stapel zwishen
Platin- und Aluminiumelektrode anhand der Nb-M3,2- und O-K-Ionisationskante in
Abbildung 6.10 dargestellt. Die Aufnahme des Spektrumes erfolgte in unmittelbarer
Nähe der aus Platin bestehenden Bodenelektrode, um den Einuss einer eventuellen
Reaktion an der Al-Grenzähe auf die Nahkantenstrukturen zu verhindern. Bedingt









niht erkennbar [167℄. Die Energiever-
lustahse ist in Abbildung 6.10 und auh im Folgenden nur hinsihtlih der Dispersion










|Metall-Stapel (Metall = (a) Pt,
(b) Al und (, d) Ti). Die eingefügten Graken (a, b) zeigen eine vergröÿerte Darstellung der Grenz-
ähe zur Dekelektrode. Aufnahme (d) zeigt die Grenzähe () nah knapp 1 1/2 Jahren.
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-Dünnshiht zwishen zwei Elektroden
aus Platin und Aluminium nahe der Platin-Elektrode. Für die beiden Kanten von Nb-M3,2 und
O-K sind zusätzlih die extrahierten Signalintensitäten als Einfügung dargestellt. Die Datenverar-
beitung der Energieverlustahse umfasst von den in Abshnitt 5.2.3 dargestellten Shritten nur die
Dispersionskorrektur. Die beiden Kantenpositionen können daher niht den publizierten Energien ent-
sprehen [167℄.
gieshrittweite zu erreihen. Auf die Anpassung der Energieverlustshrittweite und des
Osets zum Literaturwert der Nb-M3,2- oder O-K-Kante wurde verzihtet. Die beiden






Zu Beginn soll ein MIM-Stapel mit Platin als edle Dekelektrode betrahtet werden,
da somit eine Reaktivition an der Grenzähe niht zu erwarten ist. Die EELS- und
EDX-Daten für die Quantizierung wurden entlang einer Linie von der Boden- zur
Dekelektrode aufgezeihnet (siehe Abbildung 6.9a). Die Form der Nb-M3,2- sowie der
O-K-Ionisationskante ist nah dem Abzug des Untergrundes für ausgewählte, äquidis-
tante Messpositionen in Abbildung 6.11 zusammengestellt. Deutlih erkennt man das
im Vergleih zum Raushen sehr niedrige Elektronenenergieverlustsignal. Zurükzu-
führen ist dieses auf eine umfangreihe Kontamination mit Kohlensto, welhe sih in
einer überaus starken C-K-Kante äuÿert, auf der die gezeigten Kanten des Niobs und
Sauerstoes aufsitzen. Aufgrund der niedrigen Intensität in den beiden Kanten und des




ist die Nahkantenstruktur niht mit den zu erwarten-
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|Pt-Stapel hinweg. Das erste (blau) und das letzte (gelb) dargestellte Spektrum
wurde in der Boden- bzw. Dekelektrode aufgenommen.
Die Position der O-K-Kante ist entlang der Linienmessung konstant und deutet damit
niht auf eine Änderung der hemishen Umgebung der Sauerstoatome hin.




-Shiht zwishen der Boden-
und Dekelektrode aufgenommenen wurden, zeigt Abbildung 6.12a die Atomanteile des




-Shiht orientiert sih mit









bestätigen die EDX-Messungen (siehe Abbildung 6.12b) innerhalb der Messgenauigkeit
das Ergebnis der Quantizierung mittels Elektronenenergieverlustspektroskopie (siehe




-Shiht nimmt die Intensität der Nioblinien
auf Null ab, während in beiden Elektroden ein relativ groÿer Anteil Sauersto gemes-
sen wird. Durh das kontinuierlihe Bremsstrahlenspektrum sowie das harakteristishe
Spektrum der Probe kann Röntgenstrahlung auh auÿerhalb der Position des Elektro-
nenstrahles angeregt werden. Dieser Eekt führt fälshliherweise zu einem erhöhten
Signal. Für die Intensität der Sauersto-K-Linie ist dieser Eekt deutlih an dem An-
stieg seines Anteiles innerhalb der Platinbodenelektrode hin zum Titanhaftvermittler
zu erkennen, welher potentiell durh das thermishe SiO
2
oxidiert worden ist. Die si-





auf Null ab. Aus dem Verlauf der Atomanteile von Platin, Niob und Sauer-








































-Shiht aus den (a) Elektronenenergieverlustspektren
der Kanten Nb-M3,2 und O-K sowie aus den (b) energiedispersiven Röntgenspektren ermittelt und
über den Platin-Isolator-Platin-Stapel hinweg, beginnend in der Bodenelektrode, dargestellt. Aufgrund
der Abwesenheit von Ionisationskanten des Platins im aufgenommenen Elektronenenergieverlustbe-
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|Al Stapel hinweg. Deutlih ist die Änderung der O-K-Kantenposition beim




hin zum oxidierten Aluminium zu sehen.
Der oberste und unterste Signalverlauf entspriht einer Messung innerhalb der Aluminiumelektrode
respektive der Platinelektrode.




und Dekelektrode kann eine Ortsauösung [147℄
der EELS/EDX-Messung von 15,67 nm aus dem EDX-Prol ermittelt werden.
Der relative Fehler der Quantizierung nah Gleihung 5.44 ergibt sih auf Grundlage
der maximalen Intensitäten innerhalb der Nb-M3,2- (4, 56 · 105 Zählereignisse) und der
O-K-Ionisationskante (9, 52 · 105 Zählereignisse) zu maximal 1,77%. Im Gegensatz da-
zu liefert die Auswertung der EDX-Daten nah Gleihung 5.45 auf Basis der geringen
Intensitäten der Nb-Kα- (maximal 1, 77 · 103 Zählereignisse) und der O-Kα-Linie (ma-
ximal 1, 14 · 103 Zählereignisse) einen maximalen relativen Fehler von 13,19%. Dieser
markante Untershied bestätigt die Aussage des Kapitels 5.3 hinsihtlih der Minimie-
rung systematisher Fehlerquellen gegenüber dem statistishen Fehler im Speziellen für






Die spektroskopishe Charakterisierung der Aluminiumprobe erfolgte entlang der Li-
nie in Abbildung 6.9b. Die Signalverläufe der Nb-M3,2- und der O-K-Kante sind im
Bild 6.13 nah Abzug des Untergrundes dargestellt. Die Nahkantenstruktur zeigt auf-




-Shiht niht die typishen Merkmale des EEL-Spektrumes
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Abb. 6.14: Position der Nb-M3,2- und O-K-Kante extrahiert aus den einzelnen Spektren einer EELS-




|Al Stapel hinweg. Die Stufe im Verlauf der Position der O-K-















nur unmittelbar an der Platinbodenelektrode konstant, unterhalb sowie in
der Aluminiumdekelektrode hingegen zu höheren Elektronenenergieverlusten versho-
ben ist. Abbildung 6.14 zeigt dazu im Vergleih die relative Änderung der Position für
die Nb-M3,2- und die O-K-Kante. Während die Nb-M3,2-Kante in einem Bereih um
maximal 0,34% der ersten Kantenposition shwankt, nimmt der Energieverlust der O-




|AlOx-Grenzähe um knapp 0,70% und nah dieser
Grenzähe noh einmal auf einen Wert von maximal 2,10% zu.




-Shiht ist nah Auswertung der EELS-










. Diesen erreiht das Nioboxid nur in unmittelbarer Nähe der Platinbo-
denelektrode. In Rihtung der Grenzähe zur Aluminiumelektrode nimmt der Sau-
erstoanteil bis zu einem Wert kleiner dem Erwartungswert für NbO
2
ab, bevor der
Sauerstoanteil auf 1 anwähst, da in der binären Zusammensetzung aus Niob und Sau-
ersto der Anteil des Nb auf Null abnimmt. Ergänzt werden die EELS-Daten durh
die EDX-Quantizierung, welhe die beiden Elemente der Elektrode einbezieht (siehe




















































-Shiht über den Platin-Isolator-Aluminium-Stapel hin-
weg ermittelt aus den (a) Elektronenenergieverlustspektren der Kanten Nb-M3,2 und O-K sowie den
(b) energiedispersiven Röntgenspektren. Der Anteil des Sauerstoes nimmt von der Bodenelektrode




durh das Aluminium kontinuierlih bis zur Aluminium-
Dekelektrode ab. Innerhalb der EDX-Quantizierung können aufgrund des gröÿeren Energiebereihes
auh Linien des Platins und Aluminiums herangezogen werden.
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shiht stimmen mit der Quantizierung basierend auf den EELS-Daten überein. Die
Quantizierung im Bereih der Bodenelektrode ergibt für Niob als auh Sauersto keine
nennenswerten Atomanteile. Der Anstieg des Sauerstoanteiles nah der Grenzähe
zur Aluminiumelektrode geht einher mit einem zunehmenden Aluminiumgehalt bevor
der quantizierte Sauersto nah ira 5 nm auf ein nales Minimum von knapp 10%




, welhe von einer
Oxidation der Aluminiumelektrode begleitet wird.




und im oxidierten Alu-





on des Aluminiums. Die Aufsummierung im Bereih zwishen 5,2 nm und 45,1 nm führt













gegenüber dem Nominalwert kann damit als Dierenz 29, 29− 25, 03 = 4, 26 bestimmt
werden. Für die Ermittlung des Sauerstoes im oxidierten Bereih der Aluminiumelek-
trode wird der atomare Anteil des Sauerstoes von Messposition 45,1 nm bis 53,5 nm
aufsummiert und man erhält 4,10. Sowohl das Ausmaÿ der Reduzierung als auh jenes





Oxidation der Aluminiumelektrode können daher direkt miteinander verknüpft werden.





Elektroden ermögliht des Weiteren die Bestimmung der Ortsauösung [147℄ für die
kombinierte EELS/EDX-Linienmessung. Betrahtet man im Speziellen die Elemente
Platin, Niob und Sauersto an den gemeinsamen Grenzähen, wurde eine Ortsauö-
sung von 5,85 nm erreiht.
Die nah den Gleihungen 5.44 und 5.45 ermittelten maximalen relativen Fehler be-




der ermittelten maximalen Intensitäten des Niobs und des Sauer-






Die spektroskopishe Charakterisierung für die Metallstapel mit Titandekelektrode
erfolgte anhand eines zu den Abbildungen 6.9 und 6.9d vergleihbar prozessierten
MIM-Stapels. Ausgewählte Elektronenenergieverlustsignale der Nb-M3,2-, Ti-L3,2- und
O-K-Ionisationskanten zeigt Abbildung 6.16. Die O-K-Kantenposition zeigt für den
Wehsel des Kations von Niob zu Titan keine Veränderung. Die beiden oberen Elek-


































Abb. 6.16: Signalintensitäten der Nb-M3,2-, Ti-L3,2- und O-K-Kante extrahiert aus einer EELS-




|Ti-Stapel hinweg. Deutlih ist die Oxidation des Titans in den
beiden oberen Spektren anhand der Anwesenheit der O-K-Kante zu erkennen. Das unterste Spek-
trum (blau) entspriht dem EEL-Spektrum innerhalb der Pt-Bodenelektrode.




|Titan-Stapels aufgenommen nah einer vorherge-
gangenen Linienmessung. Hervorgehoben sind neben der San-Linie und dem Bildabshnitt für die
Driftkorrektur auh vershiedene Strahlenshäden.













































-Shiht über den Platin-Isolator-Titan-Stapel hinweg
ermittelt aus den (a) Elektronenenergieverlustspektren der Kanten Nb-M3,2 und O-K sowie den
(b) energiedispersiven Röntgenspektren. Der Anteil des Sauerstoes nimmt von der Bodenelektro-




durh das Titan bis zur Titan-Dekelektrode ab. Der




-Shiht zurükzuführen (siehe Abbil-
dung 6.17). Vergleihbar zu den Abbildungen 6.12 und 6.15 können niht nur Linien des Titans sondern






Die beiden Prole der Zusammensetzung (siehe Abbildung 6.18) zeigen mit Blik auf
Niob und Sauersto den gleihen qualitativen Verlauf. An der Platinelektrode ent-






Unterhalb der Titandekelektrode erreihen die Anteile von Nb und O Werte, welhe
näherungsweise dem NbO entsprehen. Innerhalb der Nioboxidshiht zeigen sowohl
die EELS- als auh die EDX-Quantizierung vershiedene Verläufe. Markante Positio-
nen innerhalb dieser beiden Prole können hierbei mit lokalen Zerstörungen der Probe
unter dem Elektronenstrahl korreliert werden (siehe Abbildung 6.17). Auf Basis der
EDX-Quantizierung kann eine Oxidation der Titanelektrode an der Unterseite zum
Nioboxid nahgewiesen werden. Zieht man wiederum die Entwiklung der Zusammen-
setzung des Niobs, Sauerstoes und des Platins an der Grenzähe zur Bodenelektrode
sowie des Niobs an der Dekelektrode in Betraht, so wurde die Linienmessung mit einer
Ortsauösung von 3,45 nm durhgeführt. Nimmt man an der Dekelektrode zusätzlih
Sauersto und Titan hinzu, so steigt der Wert für die Ortsauösung auf 7,27 nm an.
Der nah den Gleihungen 5.44 und 5.45 entwikelte Fehler beträgt für die EELS-
Quantizierung maximal 2,10% und für die EDX-Quantizierung maximal 20,46%. Die
maximalen detektierten Intensitäten betragen für die Nb-M3,2-Ionisationskante 2, 97 ·
105 Zählereignisse, die Nb-Kα-Linie 2, 33 · 103 Zählereignisse, die O-K-Ionisationskante
4, 8·105 Zählereignisse sowie die O-K-Linie 6, 2·102 Zählereignisse. Der Fehler der EDX-
Quantizierung von ira 20,46% kann damit zum einen auf die shlehte Zählstatistik








Das folgende Kapitel widmet sih zum einen der spektroskopishen Untersuhung von
TiN|TiO
2
|Au-Stapeln für den Einsatz als resistive Shalter und stellt zum anderen den
Einuss des Titannitrides (TiN) auf die Kristallisation des Titandioxides (TiO
2
) in
den Mittelpunkt. Während die Präparation des TiN mittels reaktivem Sputterprozess
erfolgte, wurde die TiO
2
-Shiht durh Atomlagenabsheidung (Atomi Layer Deposi-







C). In Abhängigkeit von der Charakterisierungsmethode
wurden zwei Probentypen hergestellt. Zur elektrishen Charakterisierung wurde eine
dünne Shiht des TiO
2
zwishen eine TiN- und eine Goldelektrode eingebettet. Für die
strukturelle Untersuhung mittels Röntgenbeugung wurde auf die Goldelektrode ver-
zihtet und die Shihtdiken des TiN und TiO
2
zur Optimierung des beugenden Volu-
mens um ein Vielfahes vergröÿert. Beide Probentypen werden im Folgenden mit dem
Transmissionselektronenmikroskop auf atomarer Ebene an der Grenzähe TiN|TiO
2
untersuht.
7.1 Die Grenzähen des TiO
2
und das Shalten des
elektrishen Widerstandes
Die Grenzähe eines Oxides zur Elektrode und die Wehselwirkung beider Verbin-
dungen hat einen wihtigen Einuss auf die Realisierbarkeit des Widerstandshaltens.
Hierbei kann zum einen, wie in Abshnitt 6 dargestellt, die Redoxreaktion an der ge-
meinsamen Grenzähe zur Bildung von Punktdefekten führen, welhe das Shalten
des Widerstandes bedingen [172℄. Zum anderen besteht die Möglihkeit, dass die Funk-





Abb. 7.1: Dunkelfeldaufnahmen der MIM-Probe mit den Markierungen der Linienmessung sowie der
Driftkorrektur vor (a) und nah (b) der Linienmessung. Deutlih erkennbar sind nah dem Ende des
Experimentes die durh den Elektronenstrahl erzeugten Strahlenshäden.
Wehselwirkung des TiO
2
mit TiN und Au




|Au erfolgt in Abbildung 7.10a.
Beide lassen ein hohes Maÿ an Rauigkeit erkennen. Mit einer spektroskopishen Linien-
messung über beide Grenzähen hinweg soll die Antwort des TiO
2
auf die beiden Elek-
trodenmaterialien TiN und Au dargestellt werden. In Darstellung 7.1 ist zum einen die
Positionierung der Linienmessung bezüglih der Grenzähen sowie der Flähe zur Ab-
bildung der Driftkorrektur gezeigt (a). Zum anderen ist die Probe nah Durhführung
der Linienmessung gezeigt (b). Deutlih erkennbar sind die Löher, die der Elektro-
nenstrahl entlang der Linienmessung und im Zuge der Driftkorrektur hinterlassen hat.
Die Gesamtheit aller EEL-Spektren zeigt die sowohl über der korrigierten Ahse des
Elektronenenergieverlustes als auh der Position des Elektronenstrahles aufgetragene
zweidimensionale Darstellung (Anhang, siehe Abbildung 7.1).
Die Elektronenenergieverlustsignalverläufe an der TiO
2
|Au-Grenzähe zeigt Abbil-
dung 7.2. Bei der Annäherung an die Grenze zwishen TiO
2
und Au nimmt die Inten-
sität sowohl in der Ti-L3,2- als auh in der O-K-Kante auf Null ab. Die Aufnahme der
EEL-Spektren innerhalb der Dekelektrode aus Gold zeigt keinerlei Elektronenener-
gieverluste aufgrund von Titan- oder Sauerstoatomen. Der Übergang von der TiN
Bodenelektrode zur TiO
2
-Shiht ist in Abbildung 7.3 dargestellt. Im betrahteten
Energieverlustbereih erkennt man für die beiden rot und yan eingefärbten EELS-
Signalverläufe jeweils die N-K- und die O-K-Ionisationskanten zusätzlih zu jener der
Ti-L3,2-Kante. Aufgrund der korrigierten Shrittweite der EELS-Linienmessung ist von
einer Titanoxinitridmishshiht von mindestens 1,99 nm auszugehen. Nah dem Abzug
7.1 Widerstandsshalten in Titandioxid 89
















Abb. 7.2: Die Intensitätsverteilung an der Grenzähe innerhalb der Ti-L3,2- und O-K-Kante ist
unmittelbar an und um die Grenzähe des TiO
2
zum Gold nah Abzug des Untergrundes aufgetragen.
Die Shrittweite zwishen den einzelnen Spektren entspriht 1,99 nm. Der Intensitätssprung bei 520 eV























Abb. 7.3: Die Intensitätsverteilung an der Grenzähe innerhalb der N-K-, Ti-L3,2- und O-K-Kante
ist unmittelbar an und um die Grenzähe des TiN zum TiO
2
aufgetragen. Die Shrittweite zwishen
den einzelnen Spektren entspriht 1,99 nm. Ganze zwei EEL Spektren zeigen N-K- und O-K-Intensität.
Eine eventuelle Mishshiht ist damit knapp 1,99 nm breit. Im Vergleih zur Abbildung 7.2 führt der
Abzug des Untergrundes für Ionisationskanten, welhe auf der Kantenstruktur der vorherigen Kante
aufsitzen, zu einem Sprung im Signalverlauf des Elektronenenergieverlustes.
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des Untergrundes (siehe Abbildung 7.4) wurden die Signalintensitäten für die N-K-,
Ti-L3,2- und O-K-Ionisationskanten über einen Energieverlustbereih von 40 eV auf-
summiert und als Intensitätsprol für N-K, Ti-L3,2 und O-K dargestellt (siehe Abbil-
dung 7.5a). Das Verhältnis der beiden Intensitätsahsen für die K- und die L-Kanten
entspriht dem Zusammenhang IK ∗ 3 = IL. Die Entwiklung der Intensitätsverhält-
nisse innerhalb des TiN (N/(Ti+N)) und des TiO
2
(O/(Ti+O)) verdeutliht Abbil-
dung 7.5b. Dargestellt ist das Verhältnis der N-K- respektive O-K-Kantenintensität
zur Ti-L-Kantenintensität. Sowohl IN−K/ITi−L3,2 als auh IO−K/ITi−L3,2 sind innerhalb ih-
rer beiden Shihten konstant. An der TiN|TiO
2
-Grenzähe kann die Bildung einer
TiNO-Mishshiht niht eindeutig ausgeshlossen werden. Aus dem Prol der EELS
Intensitäten und deren spezishen Verhältnisse ist für die TiO
2
-Shiht keine Redu-
zierung ablesbar, welhe mit dem Induzieren von Punktdefekten, im Speziellen von
Sauerstovakanzen, einhergeht. Zur Überprüfung der Ausdehnung der Mishshiht
(siehe Abbildung 7.3) wurde eine weitere EELS-Linienmessung durhgeführt, wobei




entspriht. Die Länge der Linien-
messung (48,4 nm) beträgt damit als Projektion auf die Grenzähennormale 7,27 nm
und die Shrittweite ist niht mehr 1,99 nm, sondern nur noh 0,38 nm. In Darstellung
7.6 sind niht nur die Anordnung der Linienmessung und der Driftkorrektur im Bezug
zum MIM-Stapel (a), sondern auh die untersuhte Probenposition nah der Linien-
messung (b), abgebildet. Auh für diese Messung mit verkleinertem Beleuhtungsek
und damit weniger Primärelektronen wurden nah Ende der Linienmessung Beshä-
digungen der Probe durh den Elektronenstrahl festgestellt (siehe Abbildung 7.1b).
Die Gesamtheit der Elektronenenergieverlustspektren der Linienmessung ist vor Abzug
des Untergrundes in Abbildung 10.2 zusammengestellt. Der Vergleih beider Shihten
zeigt einen enormen Untershied der Ti-L3,2-Kantenintensität. Auh eine geringfügige
Vershiebung der Ti-L3,2-Kantenposition kann beim Wehsel von TiN zu TiO
2
fest-
gestellt werden. Die Darstellung des Elektronenenergieverlustsignales der Stiksto-,
Titan- und Sauersto-Kante an der TiN|TiO
2
-Grenzähe in Abbildung 7.7 zeigt nur
zwei Spektren mit N-K- und O-K-Ionisationskanten (grün, rot). Die Breite der Mish-
shihtdike ist somit im Bereih von 0,38 nm anzusetzen, wobei die Rauigkeit an dieser
Grenzähe in dieser Gröÿenordnung liegt. Eine Titanoxinitrid-Mishshiht kann des-
wegen für den TiN|TiO
2
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Abb. 7.4: Exemplarishe Darstellung des Untergrundabzuges für ausgewählte EEL-Spektren der in
Abbildung 10.1a gezeigten Linienmessung. Die Farbkodierung entspriht jener in der Darstellung der
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Abb. 7.5: (a) Die Intensitätsprole für die N-K- und Ti-L3,2- innerhalb der TiN und die Ti-L3,2-
sowie O-K-Kanten in der TiO
2
-Shiht. (b) Das Verhältnis des Titan-L-Signales zur N-K- und O-K-
Intensität ist jeweils innerhalb der Ausdehnung der Titannitrid- und Titandioxid-Shiht dargestellt.
Die beiden Intensitätsahsen untersheiden sih durh einen Faktor 3 (IL > IK).
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Abb. 7.6: Dunkelfeldaufnahmen der TiN|TiO
2
|Au-Probe mit den Markierungen der Linienmessung
sowie der Driftkorrektur vor (a) und nah (b) der Linienmessung. Deutlih sind nah dem Ende des
Experimentes die durh den Elektronenstrahl erzeugten Strahlenshäden erkennbar.


















Abb. 7.7: Für einen Abstand der Messspots von 0,38 nm ergibt sih für den Signalverlauf der N-K-,
Ti-L3,2- und O-K-Kanten nah dem Untergrundabzug (links) der rehts dargestellte Verlauf. Für
nur zwei EELS-Messungen nden sih sowohl N-K- und O-K-Kante im Energieverlustbereih der
Messung. Die Mishshiht kann daher mit 0,383 nm abgeshätzt werden. Der Untergrundabzug führt




Abb. 7.8: Übersiht über den Aufbau des Stapels durh das Zusammensetzen mehrerer TEM-
Abbildungen (200k Vergröÿerung). Die Diken der vershiedenen Shihten betragen (91, 02 ±
0, 31) nm (SiO
2
), (53, 61± 0, 11) nm (TiN), (13, 061± 0, 36) nm (TiO
2
) und (102, 90± 0, 05) nm (Au).
Die Markierungen zeigen die untershiedlihen Positionen der vershiedenen Messungen für die MIM-
Probe (Kreise) und die Röntgenprobe (Quadrate). Dabei ist das Verhältnis der TiN-Shihtdiken
näherungsweise
d1/d2 = 1/5.
7.2 Mikrostrukturentwiklung im Wehselspiel von
TiN und TiO
2




Der Aufbau einer Probe für die elektrishe Charakterisierung ist in Abbildung 7.8
dargestellt. Dazu wurden vier TEM-Aufnahmen mit 200k Vergröÿerung zusammen-
gesetzt, um die komplette Shihtfolge beginnend beim Siliziumsubstrat abbilden zu
können. Markant sind die geringen Shihtdiken der TiN- und der TiO
2
-Shiht
mit (53, 61± 0, 11) nm respektive (13, 06± 0, 36) nm. Weiterhin erkennt man innerhalb
der TiN-Shiht Kontrastuntershiede hinsihtlih vershieden orientierter Kristallite,
welhe sih in Form von Säulen in Rihtung des Shihtwahstumes ausbilden. Dieses
führt im Vergleih der Grenzähen zu einer erhöhten Rauigkeit an der Grenzähe
des TiN|TiO
2
. Die abshlieÿende Goldelektrode soll niht näher betrahtet werden, da
diese mit ihrem edlen Charakter keinerlei Wehselwirkung mit dem TiO
2
eingeht.
7.2.2. TiN und die SiO
2
|TiN-Grenzähe
Die TiN-Shiht wurde, wie in Abbildung 7.8 dargestellt, in zwei Shihtdikenvari-
anten d1 und d2 realisiert. Dabei verhalten sih die Shihtdiken d1:d2 wie 1:5. Im
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Abb. 7.9: Kristallines Aufwahsen des TiN mit zufällig verteilten Orientierungen auf der amorphen
SiO
2
-Shiht des Siliziumsubstrates. (a) Hohaufgelöste Abbildung der Grenzähe von SiO
2
und
TiN. (b) Fourier-Transformation der kompletten Abbildung. Sihtbar sind die reziproken Netzebenen-
abstände (1 1 1), (2 0 0), (2 2 0) und (3 1 1) des TiN. Für die Winkel der Netzebenen ist keine Vorzugs-
rihtung erkennbar. Der helle Kreis im Zentrum der Transformation entspriht einem nahträglih
hinzugefügten Strahlstop, um die Dynamik des Bildes für die Darstellung zu verbessern.




Den Ausgangszustand an der Grenze zwishen den beiden Shihten TiO
2
und TiN
zeigt Abbildung 7.9a in 400k Vergröÿerung. Das Bild wurde für die Probe zur elek-
trishen Charakterisierung aufgenommen, welhe nur eine Shihtdike des TiN von
knapp 50 nm (d1) aufweist. Während die Siliziumdioxidshiht keine Beugungskontras-
te zeigt, erkennt man innerhalb des TiN hinsihtlih vershiedener Netzebenen umfang-
reihe Kontrastmodulationen. Die Fourier-Transformation des kompletten Bildes zeigt
ausshlieÿlih (1 1 1)-, (2 0 0)-, (2 2 0)- und (3 1 1)-Netzebenenabstände des TiN (Raum-
gruppe Fm3m) [174℄. Betrahtet man die Verteilung der Rihtungen der zugehörigen
Netzebenennormalen, zeigt sih keine gerihtete Kristallisation des TiN auf amorphem
SiO
2
. Auf die Darstellung der Situation für die Röntgenprobe wurde verzihtet, da
diese ein äquivalentes Bild skizziert.
Die Mikrostruktur der TiN-Shiht an der TiN|TiO
2
-Grenzähe der MIM-Probe stellt
die Entwiklung verbunden mit einem Shihtwahstum von a. 55 nm dar (siehe Abbil-
dung 7.10a). Auf der Grundlage von lokalen Fourier-Transformationen sind vershiede-
ne (1 0 0)- und (1 1 1)-Netzebenen in der HRTEM-Abbildung hervorgehoben, um deren
Orientierung zur Grenzähe darzustellen. Es zeigt sih, dass nah beinahe 55 nm TiN-
Shihtwahstum noh keine bevorzugte Wahstumsrihtung zu erkennen ist, da sih
weder die (1 0 0)- noh die (1 1 1)-Netzebenen [175℄ parallel zur Grenzähe ausrihten.




Abb. 7.10: (a) Der TiN|TiO
2
|Au-Stapel aufgenommen in 400k Vergröÿerung. Sowohl für TiN als auh
für Anatas wurden deutlih sihtbare Netzebenen hervorgehoben. (b) Die Fourier-Transformation der
HRTEM-Abbildung. Die reziproken Netzebenenabstände des Titannitrides und des Anatas sind in blau
respektive rot hervorgehoben. Der helle Kreis entspriht einem nahträglih hinzugefügten Strahlstop,
um die Bilddynamik zu verbessern.
Groÿteil der intensitätsstarken Reexe in Darstellung 7.10b entfällt auf Kristallite des
TiN und des TiO
2
in der Modikation des Anatas (Raumgruppe I41/amd) [42℄.
Das Verfünahen der TiN-Shihtdike erhöht den Grad der Ordnung in der Mi-
krostruktur (siehe Abbildung 7.11a). Die hoh aufgelöste Darstellung (800k Vergrö-
ÿerung) zeigt ausshlieÿlih (0 1 0)- und (0 0 1)-Netzebenen. Die zugehörige Fourier-
Transformation (siehe Abbildung 7.11b) kann mit diesen beiden Netzebenen und de-
ren Orientierung zu einander mit einer [1 0 0]-Zonenahse indiziert werden. In dieser









Die Mikrostruktur des TiO
2
an der Grenzähe zu TiN wird erheblih durh die Eigen-
shaften des darunter liegenden TiN bestimmt. Ist im Titannitrid keine Vorzugsorientie-
rung zu erkennen, kann auh die Titandioxidshiht keine derartige ausbilden. Deutlih
wird der Zusammenhang in Abbildung 7.10a. Da die (1 0 0)- und (1 1 1)-Netzebenen des
TiN wahllos orientiert auftreten, weisen auh die sihtbaren (1 0 0)- und (1 0 1)-Ebenen
des TiO
2
keine bevorzugte Anordnung auf. Betrahtet man die Gesamtheit der Spots
in der Fourier-Transformation (siehe Abbildung 7.10b), so erkennt man ausshlieÿlih
die reziproken Netzebenenabstände des TiN [174℄ und des TiO
2
in der Anatasmodi-
kation [42℄. Konnten die TiN Kristallite dagegen in einer gemeinsamen Orientierung
wahsen (siehe Abbildungen 7.11a und 7.11b), trit dies über die gemeinsame Grenz-
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Abb. 7.11: (a) HRTEM Aufnahme des TiN nahe der TiN|TiO
2
-Grenzähe für die TiN-
Shihtdike d2. (b) Die Fourier-Transformation zeigt nur Reexe eines einzelnen TiN Kristalls mit
[1 0 0]-Zonenahse. Der weiÿe Kreis dient der Entfernung der maximalen Intensitätswerte im Zentrum
des Musters um die Bilddynamik zu verbessern. Das Bild wurde an der Stelle des mittleren Quadrates
in Abbildung 7.8 eingezogen.
ähe auh für die Kristallite des TiO
2
zu. Diese ist in unmittelbarer Nähe zur Kante
der TEM Lamelle in Abbildung 7.12a zu sehen. Direkt an der Kante existiert eine
dünne Shiht amorphen Charakters, welhe eindeutig auf die Probenpräparation mit
der FIB zurükzuführen ist. Die TiN|TiO
2
-Grenzähe verläuft diagonal von links un-
ten nah rehts oben durh das Bild. Die Charakterisierung der Struktur erfolgte durh
Elektronenbeugung mit einer Spotgröÿe im Nanometerbereih (Nano Beam Diration,
NBD) auf beiden Seiten (Position 1 und 2) als auh auf der Grenzähe (Stelle 3). Das
Beugungsmuster, welhes am Ort 1 aufgenommen wurde, zeigt ausshlieÿlih Reexe
des TiN (siehe Abbildung 7.12b). Mit der Ausnahme zweier 111-Reexe können alle
Spots mit einer Strahlorientierung von [1 0 0] indiziert werden. Die (0 1 0)-Ebenen des
beugenden Kristallites sind damit senkreht, die (0 0 1)-Netzebenen hingegen parallel
zur Grenzähe, welhe im Beugungsbild durh die Rihtung ihrer Normalen harak-
terisiert wird. Durh die Elektronenbeugung mit dem Spot auf der Grenzähe erhält
man ein Muster mit sowohl TiN als auh Anatasreexen [42℄ (siehe Abbildung 7.12d).
Betrahtet man die Spots des TiN (durhgezogene Konturen) können diese vergleihbar
zur Darstellung 7.12b mit einer [1 0 0]-Strahlrihtung indiziert werden und sind bezüg-
lih ihrer 020-Reexe um etwa 5,7
◦
gegeneinander verkippt. In der Rihtung senkreht
zur Grenzähe sind die Reexe 004 und 200 von TiO
2
sowie der Reex 020 von TiN
angeordnet. Das lässt die Shlussfolgerung zu, dass die (1 0 0)-Ebene von TiN sowie die
(0 0 1)- und (0 1 0)-Ebenen von TiO
2
zum einen parallel zueinander und zum anderen




Abb. 7.12: (a) TEM Übersihtsbild der TiN|Anatas-Grenzähe in der Nähe der Lamellenkante. Die
Markierungen spiegeln die Positionen wider, an denen zum einen Nanobeam-Beugung (TiN  ge-
strihelt, TiO
2
 durhgezogene Linie) durhgeführt und zum anderen die energiedispersiven Rönt-
genspektren (eds1, eds2) aufgenommen wurden. (b) NBD-Muster zeigen elektrodenseitig nahe der
Grenzähe nur TiN Reexe (Position 1). () NBD-Muster, die im Dielektrikum gemessen sind, oen-
baren ausshlieÿlih Anatas Reexe (Position 2). (d) NBD-Muster direkt auf der Grenzähe weisen
sowohl Netzebenen von TiN als auh von TiO
2
auf (Position 3). Alle NBD-Muster wurden mit einer
Kameralänge von 50 m bestimmt.
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Abb. 7.13: (a) Die Dunkelfeldabbildung der TiN|TiO
2
-Grenzähe zeigt die Verteilung der (400)-
Netzebenenabstände im TiN und in der TiO
2
-Shiht und (b) das dazugehörige Hellfeldbild. In bei-
den Bildern ist die Grenzähe (gepunktete Linie) markiert. Auÿerdem sind die TiN-Säulen und die
Positionen für die Datenaufnahme der energiedispersiven Röntgenspektren gezeigt.
004-Reexes kann für diesen Anataskristallit eine [1 0 0]-Orientierung zum Elektronen-
strahl ermittelt werden, wobei die (0 1 0)-Netzebenen parallel zur Grenzähe ange-
ordnet sind. Das NBD Bild der Position 2 oenbart ausshlieÿlih Reexe des TiO
2
.
Allerdings tragen mindestens drei vershiedene Kristallite zum Beugungsmuster bei.
Einer dieser Kristallite suggeriert die [0 0 1]-Rihtung des Elektronenstrahles und wird




Die Beziehung der Orientierungen von TiN und TiO
2
wird anhand der in Abbil-
dung 7.13 als Dunkelfeld- sowie als Hellfeldabbildung gezeigten Probenposition nä-
her betrahtet. In beiden Darstellungen ist die Grenzähe mittels einer gepunkteten
Linie markiert. Das Hellfeldbild zeigt vershiedene, der Beugung zugeordnete Inten-
sitätsuntershiede (siehe Abbildung 7.13a). Besonders deutlih sind diese innerhalb
der TiN-Shiht in Form von Flähen untershiedliher Kontraste zu erkennen, welhe
auf die säulenartige Kristallisation des TiN hindeuten. Innerhalb des Anatas ist kei-
ne vergleihbare Anordnung kristalliner Bereihe sihtbar. Nutzt man mit einer Kon-
trastblende nur die Intensität eines TiN-400-Spots für die Bildgebung, ergibt sih das
Dunkelfeldbild 7.13b mit einer Verteilung der 400-Reexintensität des TiN niht nur
im selbigen sondern auh über die Grenzähe hinweg bis ins TiO
2
. Durh die Aufnah-
me von EDX-Spektren an den in Abbildung 7.13a gekennzeihneten Positionen (eds 1,
saed und eds 2, saed) kann ein fortgesetztes Wahstum des TiN in die TiO
2
-Shiht
ausgeshlossen werden, da im Rahmen der Messgenauigkeit kein Stiksto innerhalb
des TiO
2




Abb. 7.14: Bereihsbeugungs-Muster (seleted area eletron diration, SAED) der Grenzä-
he TiN|TiO
2
unter Verwendung einer Bereihsblende von 100 nmDurhmesser und einer Kameralänge
von 30 m. Markante reziproke Gitterabstände von TiN und TiO
2
sowie dem 400-TiN-Reex, welher
für die Dunkelfeldabbildung genutzt wurde, sind hervorgehoben. Das Teilbild zeigt die Ausdehnung
der Kontrastblende für die Aufnahmebedingungen des Beugungsbildes.
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O-Kα1N-Kα1 TiN, SAEDAnatas, SAED
Abb. 7.15: Energiedispersive Röntgenspektren des niederenergetishen Bereihes mit den harakteris-
tishen Linien des Kohlenstoes (C), Stikstoes (N), Sauerstoes (O) und Titans (Ti) aufgenommen
auf beiden Seiten der TiN|TiO
2
-Grenzähe. Elemente, welhe der Probe zugeordnet werden können,
sind mit durhgezogenen Linien markiert, wohingegen Kohlensto gestrihelt dargestellt ist. Für die
Messung der Spektren wurden untershiedlihe Positionen entlang der TiN|TiO
2
-Grenzähe auf der
Probe gewählt: an der Kante (Kante), in der Mitte (Lamelle) und an der Stelle der Dunkelfeldbildge-
bung (SAED).
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TiO2  (Anatas): Ti-L3,2
(c)
Abb. 7.16: (a) Ausgewählte EEL-Spektren, welhe innerhalb einer Linienmessung über die TiN|TiO
2
-
Grenzähe nahe der Position für die Messung der NBD-Muster mit einer Shrittweite von 2 nm
aufgezeihnet wurden. Die Grenzähe bendet sih entlang der ausgedehnten Lüke innerhalb der
dargestellten EEL-Spektren. Unterhalb dieser Lüke sind nur die Kanten Ti-L3,2 und N-K sihtbar.
Oberhalb ist zusätzlih zur Ti-L3,2-Kante jene des Sauerstoes erkennbar. (b) Darstellung der In-
tensitätsprole der Ti-L3,2- sowie der O-K- und N-K-Kanten. Die Aufspaltung der Abbildung in
zwei vershiedene y-Ahsen hat ihre Ursahe in der um einen Faktor 10 kleineren Intensität der K-
Kanten. () Die Position der Ti-L3,2-Ionisationskante zeigt entlang der Linienmessung den Übergang
von TiN [176℄ zu TiO
2
(Anatas) [177℄. Die Nutzung der Ti-L3,2-Kante des TiN zur Energieahsen-
kalibrierung führt zur untershiedlihen Übereinstimmung zwishen experimenteller und publizierter




diesem Zusammenhang auh kein zusätzlihes Sauerstosignal aufgenommen werden.
Das Elektronenenergieverlustsignal der N-K-, Ti-L3,2- und O-K-Kanten sind in Abbil-
dung 7.16a an der Grenzähe TiN|TiO
2
dargestellt. Es ist zu erkennen, dass zusätzlih
zum Ti-L3,2 entweder die N-K- oder die O-K-Kante detektiert werden. Das Prol der
EELS-Kantenintensitäten in Abbildung 7.16b skizziert ein vergleihbares Bild.
Mit Ausnahme des Grenzähenbereihs nah ira 28 nm der Linienmessung wird
die O-K-Intensität für Positionen < 28 nm minimal, während die N-K-Intensität für
Positionen > 28 nm auf einen Minimalwert sinkt. Betrahtet man die Position der
Ti-L3,2-Ionisationskante, so ändert diese entlang der Linienmessung ihre Lage von
(456, 08 ± 0, 06) eV (TiN) [176℄ zu (457, 65 ± 0, 17) eV (Anatas) [177℄ (siehe Abbil-
dung 7.16). Die Elektronenenergieverlustspektroskopie bestätigt daher die Ergebnisse
der dispersiven Röntgenspektroskopie. Betrahtet man die Ausdehnung der Kontrast-
blende im reziproken Raum (siehe Teilbild der Abbildung 7.14), so kann bei zentrier-
tem Platzieren der Blende auf den 400-TiN-Spot das Abbilden der Intensität des 004-
und 200-Reexes des TiO
2
ausgeshlossen werden. Die hellen Bereihe innerhalb des
TiO
2
müssen daher einer Fortsetzung des TiN-(4 0 0)-Netzebenenabstandes durh An-
passung des Anatasgitters an das TiN-Substrat über knapp 50 nm hinweg entspre-
hen. Das dazugehörige Bereihsbeugungsbild ist in Abbildung 7.14 dargestellt. Es
zeigt deutlih, dass die 004- und 200-Reexe des Anatas und der 200-Spot des TiN
in der Rihtung senkreht zur Grenzähe angeordnet sind (Vergleih NBD-Muster in
Abbildung 7.12d). Für den 200-TiO
2
-Reex ist in Rihtung der Grenzähe im 1. Qua-





zur Grenzähe zu erkennen. Betrahtet man die Geometrie
der Kontrastblende, so ermögliht diese die Nutzung der 400-Beugungsintensität von









Die Zusammensetzung der SrTiO
3
-Shihten, welhe durh die Elektronenstrahlver-
dampfung hergestellt wurden und sih auf der strontiumoxidreihen Seite des quasibi-
nären Phasendiagrammes SrOTiO
2
einordnet, motiviert eine detaillierte Betrahtung
des Kristallisationsverhaltens mit dem Ziel der Ausbildung von Ruddlesden-Popper-
Phasen [4951℄, die sih durh die Einstellbarkeit der Dielektrizitätszahl und der Band-
lükenenergie auszeihnen [178℄. Der Einsatz als high-k -Material in der Si-basierten
Mikro- sowie Nanoelektronik inspiriert die Untersuhung der Wehselwirkungen von
SrTiO
3
mit einem Siliziumsubstrat sowie das Kristallisationsverhalten der oxidishen
Dünnshihten.
8.1 Ausgangszustand der SrTiO
3
-Dünnshihten
Die Ermittlung der Zusammensetzung, der Shihtdiken sowie -dihten der SrTiO
3
bzw. SrxTiyO3−z-Shihten, welhe mittels Sputtern (RF SP) und Elektronenstrahl-
verdampfen (EBE) hergestellt wurden, erfolgte durh die wellenlängendispersive Rönt-
genuoreszenzspektroskopie (XRF), die spektroskopishe Ellipsometrie (SE) und die
Röntgenreektrometrie (XRR). Das Röntgenreektrogramm der RF SP-Shiht ist
exemplarish für die vier vershiedenen Proben zusammen mit der Anpassung mittels
pyXRR [179℄ sowie dem ermittelten Shihtmodell in Abbildung 8.1 dargestellt. Die
Dierenz zwishen den experimentellen Daten und dem Modell im Kleinwinkelbereih
kann zum einen auf das Fehlen einer Shneidblende im Strahlengang und zum anderen
auf die Fokussierung auf die Auswertung der Shihtdike zurükgeführt werden. In
Abbildung 8.2 ist hingegen das XRF-Spektrum exemplarish für eine EBE-Probe ge-
zeigt. Die Ergebnisse aller vier Proben sind in Tabelle 8.1 zusammengefasst. Deutlih




zung führen. Wohingegen in gesputterten Shihten mit einem Sr/Ti-Verhältnis von 0,8
Titan überwiegt, handelt es sih bei elektronenstrahlverdampften Proben um stronti-
umreihe Shihten mit einem Sr/Ti-Verhältnis von 1,9. Für Letztere zeigt die EDX-
Analyse des Verdampfungsrükstandes eine inhomogene Strontiumverarmung, welhe
nahezu mit der Stöhiometrie der Filme übereinstimmt. Sowohl Sr-arme als auh Sr-





wesentlih geringer im Vergleih mit einkristallinem Material von ρsc = 5, 13 gm
−3
sind [41℄, was sih ferner auf die Mikroporosität zurükführen lässt. Die Mikrostruktur
beider Shihtsysteme konnte im Ausgangszustand mit Röntgenbeugung mittels Syn-
hrotronstrahlung als amorph bestimmt werden (siehe Abbildung 8.3). Erkennbar ist in
diesem Zusammenhang das Signal des amorphen SrTiO
3
und die Intensität einer Umwe-
ganregung des 311-Reexes des Siliziumsubstrates [121℄. Das Verhältnis der maximalen
Intensitäten der Sr-armen gegenüber den Sr-reihen ist mit 0,768 gröÿer als das Verhält-
nis der Shihtdiken mit 0,391 (siehe Tabellen 8.1 und 8.4). Aufgrund des fehlenden
Untergrundabzuges bestätigen die beiden Werte trotzdem die Abnahme des beugenden
SrTiO
3
-Volumens bei Reduzierung der SrTiO
3
-Shihtdike bei konstantem Einfalls-
winkel der Röntgenstrahlen. Die 2θ-Position des amorphen Signales wurde mit 18,98◦
bestimmt und entspriht bei 12480 eV (Synhrotronstrahlung) einem Netzebenenab-
stand von 3,013Å, welher sih zwishen die beiden Atomabstände Sr-O (2,75842Å)
und Sr-Ti (3,37837Å) der kubishen SrTiO
3
-Raumtemperaturphase [41, 180℄ einreiht
und damit dem amorphen Signal des SrTiO
3
zugeordnet werden kann [181℄. Der Koh-
lenstodom des Ofenaufbaus, welher zum Erreihen hoher Temperaturen benötigt
wird, führt beim Einsetzen in den Strahlengang vor der Wärmebehandlung zu zu-
sätzlihen Reexen in den Rohdaten des Detektors. Durh die Nutzung einer eigens
hergestellten Kupferblende auf der Primärstrahlseite ist es möglih die zusätzlihen
Signale, welhe beim Primärstrahldurhgang durh den Dom entstehen, vom Detektor
zu entfernen (siehe Abbildung 8.4). Motiviert durh die Shmelztemperatur des Kup-
fers von 1084,62
◦
C [75℄ wurde die maximale Temperatur der Wärmebehandlung auf
950
◦
C limitiert. Der Einfallswinkel wurde für alle Beugungsexperimente am Strahlrohr
E2 (DORIS III) mit ω = 2.5◦ gewählt, um das beleuhtete Gebiet der Probe zu reduzie-
ren, da rein optish lateral inhomogene Shihten zu erwarten waren, die Abshattung
durh die Klemmen zur Probenbefestigung zu verhindern und eine relativ groÿe Reserve
für die Eindringtiefe hinsihtlih der Bildung von Sekundärphasen bereitzuhalten.
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Abb. 8.1: Darstellung der Ergebnisse der Röntgenreektometrie an der RF SP-Probe zusammen mit

















































































Abb. 8.2: Doppelt logarithmishe Darstellung der Fluoreszenzintensität als Funktion der Photonen-
energie unter Verwendung vershiedener Einkristallmonohromatoren. Die relevanten Energiebereihe
sind für die Einkristallmonohromatoren (Farbkodierung beahten) und die interessanten Elemente
im Detail einzeln aufgetragen. Die beiden mit Sternen markierten Reexe im Spektrum des PET-




Tab. 8.1: Eigenshaften der durh Elektronenstrahlverdampfung (EBE) sowie Kathodenzerstäu-
bung (RF SP) hergestellten amorphen SrTiO
3
-Filme. Die Bestimmung erfolgt mittels XRF, SE und
XRR.
Probe Ti Sr O Sr/Ti Dike Dihte Referenz
(at.-%) (at.-%) (at.-%) (nm) (g/m
3
)
EBE1 10,7 20,1 69,1 1,9 248 3,75
EBE2 10,8 20,7 68,5 1,9 248 3,70
EBE3 10,9 20,4 68,7 1,9 248 3,73
Präkursor 20,2 19,6 60,2 1,0 5,13 [41℄
RF SP 18,9 15,3 65,8 0,8 97 3,83
Präkursor 99,95% SrTiO
3
* 1,0 5,13 [41℄
*Bezugnehmend auf das Datenblatt des Herstellers
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Abb. 8.3: Darstellung der Diraktogramme der EBE- und RF SP-Proben aufgenommen im Aus-
gangszustand bei Raumtemperatur. Zu erkennen ist sowohl die Umweganregung des 311-Reexes des
[001℄-orientierten Siliziumsubstrates [121℄, als auh das Signal von amorphem SrTiO
3
[181℄.
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ohne Dom mit Dom Dom + Cu-Schild
Ofen + Kohlenstoffdom Heizer + Probe + Schild
Probe
Cu-Schild
Abb. 8.4: Die drei dargestellten Beugungsmuster zeigen den Einuss des Setups auf das Ergebnis des
Experimentes. Im Vergleih zur amorphen EBE-Probe ohne Kohlenstodom tauhen bei Nutzung des
Doms Reexe des Graphits in den Detektorrohdaten auf. Die beim Durhgang durh den Dom gebeug-
ten Strahlen können durh den Einsatz einer Kupferblende auf der Primärstrahlseite vom Detektor
entfernt werden. Die senkrehten Intensitäten im kleinen Pixelbereih zeigen die Anwesenheit toter
Detektorpixel.
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Abb. 8.5: Darstellung der Beugungsmuster für drei untershiedlih getemperte EBE-Proben sowie
die RF SP-Probe bei Raumtemperatur über dem mit Hilfe der tabellierten Netzebenenabstände für
SrTiO
3
[41℄ angepassten 2θ-Beugungswinkel für die Synhrotronphotonenenergie von 12480 eV. Zur
besseren Darstellung sind die einzelnen Intensitätsverteilungen mit einem linearen Oset versehen.
Das Teilbild zeigt die geometrishe Betrahtung zur Ermittlung des reellen 2θ-Beugungswinkels bei
der Verwendung eines xierten Zeilendetektors. Der Bereih zwishen 2θ = 15◦ und 2θ = 20◦ weist




8.2 Bestimmung des 2θ Beugungswinkels für den
Zeilendetektor am Strahlrohr E2 (DORIS III)
Die Kalibrierung der gemessenen Beugungswinkel 2θm hinsihtlih der in Abbil-
dung 5.1 sowie des Teilbildes der Darstellung 8.5 skizzierten Messgeometrie erfolgt
auf Basis der bei Raumtemperatur aufgenommenen Beugungsmuster der EBE- und
RF SP-Proben nah Ende der Temperaturbehandlung (siehe Abbildung 8.5) mit der
Gleihung
2θm = 2θ0 + α. (8.1)
Hierbei beshreibt der Winkel α den Bereih, welhen die beiden roten Linien im
Teilbild der Abbildung 8.5 einshlieÿen. Die Ermittlung der Beugungsgeometrie er-
folgt durh Anpassung der Raumtemperaturbeugungsmuster mit den tabellierten Netz-
ebenenabständen der kubishen SrTiO
3
-Phase [41℄, dem Abstand R zwishen Detektor
und Probe, der Detektorpixelgröÿe p, der vershiedenen Detektorpixel (Kanal) und
dem Detektorpixel (2θ0) auf dem Goniometerkreis, für welhen die gebeugte Intensität
senkreht auftrit




Für die drei EBE- sowie die RF SP-Proben sind die Parameter für die Anpassung
in Tabelle 8.2 zusammengefasst. Zur Überprüfung der Annahme der Netzebenenab-
stände auf Basis des kubishen SrTiO
3
-Strukturvorshlages [41℄ wurden die Raumtem-
peraturbeugungsmuster im Labor mit Kupferstrahlung aufgenommen und anshlie-
ÿend mittels Bruker Topas 4 ausgewertet. In Abbildung 8.6 sind die Ergebnisse für die
Topas-Anpassung der Beugungmuster mit hilfe von Peaksphasen sowie der Rietveld-
Methode unter Nutzung der kubishen SrTiO
3
-Struktur [41℄ gezeigt. Der Bereih der
Beugungsmuster zwishen den vertikal gestrihelten Linien entspriht den am Synhro-
tron betrahteten Netzebenenabständen. Der stressfreie Gitterparameter a0 wurde für
das Ergebnis der Peaksphasen anhand des kubishen Gitterparameters a der einzel-
nen hkl Reexe mit der sin2Ψ-Methode ermittelt [182, 183℄. Hierbei wird Ψ durh die
Dierenz des Braggwinkels θ und des Einfallswinkels ω beshrieben. Für alle Proben
ist in Abbildung 8.7 der Gitterparameter a als Funktion von sin2Ψ im Netzebenen-
bereih der E2-Messung aufgetragen. Der mittels Pfeil hervorgehobene Ausreiÿer ent-
spriht dem 210-Reex, welher die geringste Intensität aufweist und im Signal der
Si-Umweganregung vershwindet. Für die lineare Regression wurde dieser Datenpunkt
daher herausgenommen. Die Ergebnisse der linearen Anpassung sowie der Rietveld-
Routine sind in Tabelle 8.3 zusammengestellt. Im Vergleih zum Literaturwert des
8.3 In-situ-Kristallisation 109
Tab. 8.2: Werte der Anpassung der 2θ Beugungswinkel hinsihtlih der Beugungsgeometrie unter Ver-
wendung eines Zeilendetektors im Abstand R von der Probe bei xiertem Detektorarm. Die Position




Probe 2θ0 2θ0-Pixel R (m) Pixelabstand (m) Rate (K/min)
EBE 1 15 1 1, 185 · 10−1 5 · 10−5 2
EBE 2 15 2 1, 188 · 10−1 5 · 10−5 4
EBE 3 15 1 1, 187 · 10−1 5 · 10−5 8
RF SP 15 -4 1, 179 · 10−1 5 · 10−5 4
Anpassung  X X 
Tab. 8.3: Die Ergebnisse der sin2 Ψ-Auswertung im Vergleih mit dem in Topas bestimmten Gitter-
parameter. Die Berehnung des stressfreien Gitterparameters a0 und der Gitterdeformation ε erfolgt
nah [182,183℄ unter Verwendung der Poissonzahl ν = 0,232 [184,185℄.
Probe m n = a⊥ (Å) a0 (Å) a0 (Å) (Rietveld) ε
EBE1 0,0848 3,8685 3, 9004± 0, 0095 3, 90792± 0, 00030 1,00268
EBE2 0,1106 3,8573 3, 8989± 0, 0091 3, 90818± 0, 00030 1,00350
EBE3 0,1271 3,8502 3, 8981± 0, 0106 3, 90893± 0, 00031 1,00402
RF SP 0,1880 3,8294 3.9002± 0, 0143 3, 91568± 0, 00025 1,00595
Gitterparameters [41℄ ergibt sih für die sin2Ψ-Methode ein maximaler Fehler von
0,8 und 3,7 für die Rietveld-Anpassung. Der Fehler des Nullstrahles liegt für
die Topas-Anpassungen unterhalb der durh den Sollerkollimator vorgegebenen Win-
kelauösung. Der Güteparameter GOF (goodness of t) der Einzelreexanpassungen
in Abbildung 8.6a zeigt mit einem Wert < 1 eine Überanpassung durh die hohe An-
zahl an Variablen. Gleihzeitig deutet der hohe rwp-Wert in Abbildung 8.6b für die
ausshlieÿlihe Anpassung der kubishen SrTiO
3
-Struktur auf die Grenzen des Mo-
delles hin, da zum einen die Sekundärphasen und zum anderen die Signalanteile des
Siliziumsubstrates vernahlässigt werden.
8.3 In-situ-Kristallisation
Das Kristallisationsverhalten von strontiumreihen Filmen (EBE) wurde bei unter-
shiedlihen Heizraten von 2, 4 und 8K/min sowie für einen strontiumarmen Film (RF
SP) bei 4K/min temperaturabhängig untersuht. Die Abbildungen 8.8 und 8.9 zei-
gen die in-situ-Röntgendiraktogramme im streifenden Einfall (GIXRD) für die EBE-
und RF SP-Proben mit Zuordnung relevanter Reexe der kubishen SrTiO
3
-Phase
011 (A), 111 (B), 002 (C), 211 (D) und 022 (E). Der breite Reex um den Beugungs-
winkel 2θ = 36,8◦, welher in allen Diraktogrammen auftritt, lässt sih auf die Umweg-
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Abb. 8.6: Topas-Anpassung der Beugungsmuster mittels (a) Peaksphasen und (b) der kubishen
SrTiO
3
-Phase [41℄. Exemplarish sind die Diraktogramme (obs) der EBE2 sowie der RF SP Probe (je-
weils 4K/min) mit der Anpassung (al) und Dierenz von obs und al (di) gezeigt. Der Bereih
zwishen den senkreht gestrihelten Linien entspriht dem an E2 detektierten Beugungswinkelbereih.
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Abb. 8.7: Die Darstellung des Gitterparameters als Funktion von sin2 Ψ zur Ermittlung des stressfrei-
en Gitterparameters a0 mittels der sin
2 Ψ-Methode für die drei EBE-Proben sowie die RF SP-Probe
im Bereih der Netzebenenabstände, welhe an E2 gemessen wurden. Die Anpassung der Daten erfolgt
mit einem linearen Zusammenhangs der Form y = m · x+ n. Die Graken zeigen mit dem Anstieg m
und den Absolutwert n sowie den zugehörigen Fehlern σm und σn das Ergebnis der jeweiligen linearen
Anpassung.
Bereits kurz nah Beginn der in-situ-Beugungsexperimente bei 200
◦
C ersheinen in den
Sr-reihen Shihten shwahe Reexe der kubishen SrTiO
3
-Phase [41℄, welhe jedoh
vom Signal des amorphen Untergrundes überlagert werden. Trotz vershiedener Heizra-
ten zeigen alle Proben der EBE Zusammensetzung ähnlihes Kristallisationsverhalten.
Mit dem Vershwinden des amorphen Untergrundes (siehe Abbildung 8.8a) nehmen
die Intensitäten der Reexe der kubishen SrTiO
3
-Phase relativ shnell und deutlih
zu. Diese initiale Kristallisation zeihnet sih im Folgenden durh ein Plateau der Inten-
sität der beugenden Reexe aus (siehe Abbildung 8.10). Im Detail verdeutliht dies die
Entwiklung der Intensität des jeweiligen 002-Reexes, welher für alle Heizraten den
gleihen Verlauf zeigt. Ab einer Temperatur von a. 292
◦
C tauhen fortlaufend neue,
zusätzlihe Reexe vershiedener Sekundärphasen auf und vershwinden nah einem
entsprehenden Temperaturintervall. Für ein shmales Temperaturgebiet um 877
◦
C
werden die Röntgenstrahlen ausshlieÿlih an kubishem SrTiO
3
gebeugt. Oberhalb
dieses Temperaturbereihes entstehen neue irreversible Sekundärphasen. Beim Ver-
gleih der Entstehungs- und Auösungstemperaturen der einzelnen Sekundärphasen
fällt auf, dass diese mit der Heizrate korrelieren (siehe Tabelle 8.5). Ferner beeinusst
die Bildung und Auösung dieser kristallinen Anteile den Gitterparameter und die
Kristallitgröÿe der kubishen SrTiO
3




















































































































Abb. 8.8: Die Kristallisation der Sr-reihen SrTiO
3
-Dünnshihten aufgenommen mittels GIXRD für
Heizraten von (a) 2K/min (EBE1), (b) 4K/min (EBE2), () 8K/min (EBE3). Der dargestellte Beu-
gungswinkel entspriht einer Photonenenergie von 12480 eV. Das Auftauhen und Vershwinden von
Reexen ist durh weiÿ gestrihelte und weiÿe Strih-Punkt-Linien hervorgehoben. Die shwarzen Li-
nien verdeutlihen das Vershwinden des amorphen Untergrundes. Ausshlieÿlih Reexe des SrTiO
3
sind durh 011 (A), 111 (B), 002 (C), 211 (D) und 022 (E) hervorgehoben.
8.3 In-situ-Kristallisation 113




































Abb. 8.9: Die Kristallisation des Sr-armen SrTiO
3
-Filmes aufgenommen mittels GIXRD für eine Heiz-
rate von 4K/min. Der dargestellte Beugungswinkel entspriht einer Photonenenergie von 12480 eV.
Die shwarzen Linien verdeutlihen das Vershwinden des amorphen Untergrundes. Ausshlieÿlih
Reexe des SrTiO
3
sind durh 011 (A), 111 (B), 002 (C), 211 (D) und 022 (E) hervorgehoben.


































Abb. 8.10: Die Entwiklung der Intensität des 002-Reexes mit zunehmender Temperatur extrahiert
aus dem Bruker Topas SrTiO
3
hkl Ausgabeformat. Die vershiedenen Intensitäten sind bezüglih der




Reexintensitäten oenbart keine Abweihung von der theoretishen Intensitätsvertei-
lung, was die Shlussfolgerung nahelegt, dass es sih um zufällig orientierte Kristallite
handelt.
Die Ti-reihen Shihten hingegen zeigen kein derartiges Verhalten. Diese kristallisieren
initial bei 466
◦
C und erreihen ihr Intensitätsmaximum bei 490
◦
C mit Vershwinden
des amorphen Untergrundes. Im kompletten Temperaturbereih sind in den Dirak-
togrammen zwei relativ shwahe Signale bei Beugungswinkeln von 2θ = 22, 9◦ und
2θ = 24, 9◦ sihtbar, die jedoh weder der kubishen SrTiO
3
-Phase noh dem ex-
perimentellen Aufbau zugeordnet werden können, da sie auh in ex-situ-Messungen
auftauhen. Ferner betont die logarithmishe Skalierung diese beiden Signale, welhe
im Wesentlihen niht vom Untergrund untersheidbar sind. Selbst die Summation
aller Diraktogramme über den gesamten Temperaturbereih, um das Signal-Raush-
Verhältnis zu verbessern und eine Phasenindizierung zu ermöglihen, führte niht zum
Ziel. Dessen ungeahtet konnten einige stöhiometrieverwandte Phasen, wie Anatas,
Rutil oder die RP-Phasen, mit Siherheit ausgeshlossen werden. Die detaillierte Be-
stimmung der Temperaturabhängigkeit des Gitterparameters a und der Kristallitgröÿe
konnte mittels Rietveld-Analyse erreiht werden. Abbildung 8.11 zeigt die Entwiklung
vom Beginn der Kristallisation der kubishen SrTiO
3
-Phase für die EBE und RF SP
Stöhiometrie der SrTiO
3
-Dünnshihten. Für Ti-reihe Shihten zeigt sih ein initialer
Gitterparameter von 3,925Å bei 466
◦
C, wohingegen für Sr-reihe Shihten ein Wert
von 3,945Å bei 200
◦
C ermittelt wurde. Für erstere bleibt der Gitterparameter im ge-
samten Temperaturbereih nahezu konstant. Im Gegensatz dazu vollzieht der kubishe
Gitterparameter der Sr-reihen Filme (EBE) starke Änderungen, vor allem bei Tempe-
raturen, welhe durh die Bildung und Auösung von Sekundärphasen harakterisiert
werden können (siehe Abbildung 8.11a). Auällig sheint, dass alle Gitterparameter
gröÿer sind, als jener für kubishes SrTiO
3
berihtete von 3,901Å [41℄, was vorwiegend
der Abweihung des Sr/Ti-Verhältnisses geshuldet ist [187℄. In den Temperaturinter-
vallen, in welhen ausshlieÿlih Reexe des SrTiO
3
im Beugungsmuster vorliegen, ist
eine markante Abnahme des Gitterparameters und gleihzeitig ein starker Zuwahs der
Kristallitgröÿe zu verzeihnen. Wohingegen für die Ti-reihe Shiht diese von 24 nm
kontinuierlih auf 29 nm ansteigt, liegt sie initial bei Sr-reihen Shihten bei 25 nm
bis 29 nm, fällt zwishenzeitlih auf 10 nm bis 15 nm und erreiht für hohe Tempera-
turen 30 nm bis 32 nm. In diesem Zusammenhang entwikelt sih die Kristallitgröÿe
niht als Funktion der Shihtzusammensetzung und damit indirekt auh niht in Ab-
hängigkeit von der Herstellungsmethode. Ihr Temperaturverhalten spiegelt dennoh
das untershiedlihe Kristallisationsverhalten der Shihten in Abhängigkeit von der
Zusammensetzung wieder. Der ausgeprägte Einbruh der Kristallitgröÿe korreliert mit
dem Auftreten von Sekundärphasen in Verbindung mit dem Zuwahs der Kristallit-
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Abb. 8.11: Temperaturabhängigkeit (a) des Gitterparameters und (b) der Kristallitgröÿe des SrTiO
3
bestimmt anhand von in-situ-GIXRD-Messungen für vershiedene Temperaturrampen von 2K/min,
4K/min, 8K/min für Sr-reihe (EBE) und 4K/min für Sr-arme Filme (RF SP) durh eine Rietveld-
Verfeinerung mittels Topas. Die gestrihelten Linien verdeutlihen die relative Wärmeausdehnung
des Gitterparameters, welhe auf Basis des thermishen Ausdehnungskoezienten von SrTiO
3
[186℄
berehnet wurde. Charakteristishe Punkte im Verlauf der Kristallisation der EBE-Proben sind mit


























Abb. 8.12: Darstellung der Änderung der Höhe der Ofenoberähe für vershiedene Positionen auf
der Oberähe des Heizers (nah [188℄). Die Trendlinie zeigt den Zusammenhang, welher für die Kor-
rektur des Höhenfehlers bei den in-situ-Beugungsexperimenten am Strahlrohr E2 verwendet wurde.
Die maximal erreihte Temperatur von 950
◦
C ist durh eine senkrehte rote Linie hervorgehoben.
gröÿe beim Vershwinden zusätzliher kristalliner Phasen (siehe Abbildung 8.11). Alle






C die irreversible Bil-
dung mindestens einer Sekundärphase. Die Ausdehnung des Heizers sowie der Proben
bei der Temperaturbehandlung zeigen die beiden Abbildungen 8.12 sowie 8.13. Die Be-
wegung der Ofenoberähe wurde während der Experimente durh eine einfahe lineare
Funktion korrigiert. Da die Abweihung der Kalibrierkurve von dem angenommenen
Zusammenhang bei der maximal erreihten Temperatur von 950
◦
C weniger als 50µm
und damit kleiner als die Pixelbreite des Detektors ist, kann ein Fehler des 2θ Beugungs-
winkels durh die thermishe Ausdehnung des Heizers vernahlässigt werden. Betrah-
tet man die beiden Probenmaterialien Si (Substrat) und SrTiO
3
(Shiht), so äuÿert
sih die Gitterexpansion der kubishen SrTiO
3
-Zelle [186℄ bezogen auf die Shihtdi-
ke der EBE-Proben nur in einer Bewegung der Probenoberähe um knapp 2,5 nm in
Rihtung der Oberähennormalen. Dies ist deutlih kleiner als die Detektorpixelbreite
und führt damit zu einem marginalen Fehler des Beugungswinkels. Mit einer Zunahme
der Shihtdike um 19,3µm erbringt das Siliziumsubstrat den bedeutendsten Beitrag
zur thermishen Ausdehnung. In Summe führt die thermishe Ausdehnung der Pro-
be damit zu keinem Fehler bezüglih des Beugungswinkels (siehe Tabelle 8.4), da der
Höhenfehler geringer als die Breite eines Detektorpixels ausfällt.
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Tab. 8.4: Beispiel für die temperaturabhängige Gitterexpansion für SrTiO
3
[186℄ und Si [189℄ ange-
wandt auf die Anzahl der Elementarzellen in der SrTiO
3
-Shiht sowie dem Si-Substrat in Rihtung
der Oberähennormalen bei der maximal erreihten Ofentemperatur. Die Änderung der Position des
2θ0 Referenzpixels (siehe Tabelle 8.2) als Resultat der Abweihung der Höhe der Probenoberähe






Shihtdike (Å) 2,48·103 9,70·102 5,25·106
Gitterparameter (Å) 3,901 3,901 5,430741




Shihtdike (Å) 2,50·101 9,76·100 1,93·104
Anzahl Detektorpixel 0 0 0
Beugungswinkel 2θ (◦) 0,0 0,0 0,0

















































Abb. 8.13: Darstellung der Änderung des Raumtemperaturgitterparameters a0 mit steigender Tem-
peratur des Ofens für die beiden kubishen Systeme SrTiO
3
[41℄ und Si [121℄. Die in Tabelle 8.4
verwendete Temperatur ist auf den beiden Verläufen durh rote Kreuze hervorgehoben. Das kleine
Teilbild zeigt den absoluten Höhenfehler bezogen auf die Expansion des Gitters, den Gitterparameter
sowie die Anzahl der Elementarzellen im Substrat und in beiden SrTiO
3





Tab. 8.5: Zusammenfassung der Bildung der Sekundärphasen bezüglih bestimmter Temperaturbe-
reihe bei der in-situ-Beugung. Die Temperaturen für das Auftauhen (A) und das Vershwinden (V)
von Untergrund und kristallinen Phasen sind angegeben.
Probe EBE1 EBE2 EBE3 RF SP
Parameter
Heizrate (K/min) 2 4 8 4
A V A V A V A V
SrTiO
3
207,5  204,5  200,0  465,5 
Sekundärphase 1 292,5 357,5 304,0 364,0    
Sekundärphase 2 342,5 699,0 385,0 716,5 399,0 741,5  
Sekundärphase 3 659,0 829,5 857,0 867,0 721,5 862,0  
SrTiO
3
(allein) 834,5 854,0 857,0 867,0 882,0 902,5 465,5 (950,0)
Sekundärphasen (nal) 859,5  877,0  902,5   
Untergrundsignal  350,0  350,0  350,0  490,0
8.4 Sekundärphasen
Die Bildung der bereits visualisierten Sekundärphasen in den untershiedlihen Tem-
peraturbereihen (siehe Tabelle 8.5) rehtfertigt die genauere Untersuhung mittels
Transmissionselektronenmikroskopie. Es sei jedoh darauf hingewiesen, dass die wei-
terführenden Messungen an den kristallisierten Shihten nah Abkühlung auf Raum-
temperatur vorgenommen wurden, was wiederum dem Zustand bei 950
◦
C entspriht.
Abbildung 8.14 zeigt ein Übersihtsbild des Quershnittes für einen Sr-reihen und einen
Sr-armen Film. Während Letzterer einen wohldenierten Shihtaufbau aufweist, oen-
bart Ersterer einen inhomogenen Shihtstapel mit mindestens zwei separaten Shih-
ten auf dem Substrat, welhes für sowohl EBE- als auh RF SP-Proben während der
Kristallisation oxidiert. Die tiefenabhängige Zusammensetzung der Sr-reihen Probe
wurde daher mit Photoelektronenspektroskopie überprüft, wobei die Stöhiometrie
über eine Flähe von 1,13mm
2
gemittelt wurde (siehe Abbildung 8.15). Wie shon
im HRTEM ersihtlih, konnte auh hier eine Entmishung in zwei Shihten detek-
tiert werden. Die beiden Shihten untersheiden sih mit 165 nm und 140 nm sowohl
in der Dike als auh in der Zusammensetzung von Sr:Ti:O bzw. Sr:Si:O von 1:1:3. Die
alleinige Betrahtung von Strontium und Sauersto zeigt, dass der Anteil der beiden
Elemente über den Shihtstapel hinweg konstant bleibt.
In der obersten Shiht des Sr-reihen als auh des Sr-armen Filmes nden sih anhand
von HRTEM-Bildern kristalline Bereihe (Abbildungen 8.14b und 8.14e). Entsprehen-
de Reexe in der jeweiligen Fourier-Transformation können der kubishen Phase von
SrTiO
3
zugeordnet werden (Abbildungen 8.14 und 8.14f). In der zusätzlih gebilde-
ten Shiht lieÿ sih mithilfe von XPS die Si 2p Bindungsenergie bei 102 eV bestim-
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men. In der Literatur steht das Auftreten dieser Bindungsenergie im Zusammenhang
mit der Bildung von Silikaten [190℄. Unterhalb der Sekundärphasenshiht waren Bin-
dungsenergien von 99,5 und 104,0 eV zu ermitteln, welhe typish für Siliziumdioxid
sind [190℄.
Im Wesentlihen zeigt die Zusammenführung aller Messungen, dass es eine Triebkraft
für die Diusion von Silizium in Sr-reihe Oxidshihten gibt, da sih die durh XPS
und TEM ermittelte Shihtdike des kompletten Stapels um 22% auf 305 nm erhöht.
Um die extrem lokalen Strukturinformationen der TEM-Untersuhungen zu stützen,
wurde die Tiefenabhängigkeit der Sekundärphasenbildung mittels winkelaufgelöster





von Cu-Strahlung und entsprehender Dihten aus Tabelle 8.1 die Eindringtiefe von




) variiert werden. Der Glanz-
winkel von 8,45
◦
entspriht für Cu-Strahlung der Eindringtiefe im Material, mit der
unter einem Winkel von 2,5
◦
am Synhrotron gemessen wurde. Für 0,125
◦
entsteht
die Beugungsintensität nur in einer oberähennahen Shiht. Daher sind tatsählih
nur SrTiO
3




können der Umweganregung des 311- und 422-Reexes von Si zugeordnet werden [121℄.
Der Befund, dass sih Sekundärphasen nur in tieferen Regionen ausbilden, dekt sih
mit den Shlussfolgerungen, welhe aus den XPS-Messungen folgen.
8.5 Bewertung der Ergebnisse
Zusammenfassend zeigt die Untersuhung der Stabilität der Nihtoxid|Oxid-Grenzähe
zwishen Si|SrTiO
3
hinsihtlih der Stöhiometrie des funktionellen ternären Oxides
einige Besonderheiten. Trotz der Verwendung eines stöhiometrishen Präkursorma-
teriales SrTiO
3
führten vershiedene physikalishe Gasphasenabsheidemethoden zu












für das Magnetron Sputtern. In Bezug auf das quasibinäre Phasendiagramm
SrO und TiO
2
[37℄ sollte die Shiht im kubishen SrTiO
3
mit Ruddlesden-Popper-
Phasen [4951℄ oder TiO
2
-Aussheidungen kristallisieren. Für die Elektronenstrahl-
verdampfung resultiert die Stöhiometrieabweihung aus der bevorzugten Ablation
von SrO aus der Shmelze aufgrund der geringeren Verdampfungsenthalpie gegenüber
TiO
2
[53, 191℄. Im Gegensatz dazu wird der Sr-Mangel in den gesputterten Shih-
ten dem präferenziellen Sputtern des SrTiO
3
-Präkursors zugeshrieben. Die Grundlage
hierfür bildet der Vergleih der Atommassen der Argonionen mit den Kationen des
SrTiO
3
-Präkursors, welher für das Titan eine bessere Übereinstimmung liefert und




Abb. 8.14: (a) Die Aufnahme des TEM-Quershnittes der Probe EBE1 zeigt eine Entmishung in
zwei vershiedene Shihten. (b) In der hohaufgelösten Darstellung sind die dominanten (1 1 0)-
Netzebenen zu erkennen. Zusätzlih ist die röntgenographish ermittelte Kristallitgröÿe als Kreis
eingefügt. () Im dazugehörigen FFT-Muster ist für die SrTiO
3
-(1 1 0)-Netzebenen eine [1 1 3]-
Einstrahlrihtung (kreisförmige Markierungen) bestimmt worden. Zwei weitere SrTiO
3
-Reexe bilden
mit den (1 2 1)-Netzebenen der [1 1 3]-Einstrahlrihtung die Zonenahse [2 3 4]. (d) Die TEM-Aufnahme
der Quershnittspräparation der RF SP-Shiht zeigt nur eine einzige Shiht. (e) In der stark ver-
gröÿerten Abbildung treten die SrTiO
3
-(0 1 1)-Netzebenen deutlih zum Vorshein. (f) Mit der FFT-
transformierten Darstellung kann für diese Netzebenen zum einen eine SrTiO
3
-[0 1 1]- (Kreis) und zum
anderen eine SrTiO
3
-[1 3 3]-Einstrahlrihtung (Vierek) ermittelt werden.
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Abb. 8.15: Tiefenaufgelöste XPS-Messung an der Sr-reihen SrTiO
3
-Probe EBE2 nah Ende der Wär-
mebehandlung. Die Sputtertiefe wurde bezüglih der TEM-Daten angepasst (siehe Abbildung 8.14a).
Die vertikale shwarze Linie kennzeihnet die ursprünglihe SrTiO
3
-Shihtdike nah der Herstellung.
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Abb. 8.16: Tiefenaufgelöste Röntgenbeugung im streifenden Einfall an der Sr-reihen SrTiO
3
-Probe
EBE2 (Kupferanode). Die zugehörigen Einfallswinkel ω sind oberhalb der Beugungsmuster hervorge-
hoben. Die Lage der Beugungsreexe des kubishen SrTiO
3
[41℄ ist durh gelbe Diamanten-Symbole




Abb. 8.17: Shema zur Verdeutlihung der vermuteten Entwiklung der Kristallisation der Sr-reihen
Proben: (a) Die amorphe Shiht nah der Absheidung mit einem Sr/Ti-Verhältnis von 1,9, (b) Wahs-
tum von SrTiO
3
-Saatkristallen, () zunehmende Anzahl von SrTiO
3
-Kristalliten begleitet von der Bil-
dung erster Sekundärphasen, (d) und (e) Vershwinden von Sekundärphasen gefolgt von der Bildung
neuer Phasen, (f) das beugende Volumen umfasst ausshlieÿlih SrTiO
3
-Kristallite und (g) Entmi-





Die angegebenen Temperaturen und SrTiO
3
-Kristallitgröÿen entsprehen den harakteristishen Tem-
peraturen der Sr-reihen SrTiO
3
-Probe für eine Heizrampe von 2K/min.
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Für Sr-reihe Filme zeigt Abbildung 8.17 ein shematishes Modell zum temperaturab-




-Shihten werden in ihrem
Herstellungsprozess zunähst amorph abgeshieden (siehe Abbildung 8.3). Das Ver-
shwinden des amorphen Untergrundes in den Abbildungen 8.8a- und 8.9 geht einher
mit der Zunahme struktureller Ordnung in den EBE- und RF SP-Shihten. Die ver-
shiedenen Temperaturen, bei welhen das Vershwinden der Intensität des amorphen
Untergrundes detektiert wird, können dem untershiedlihen Grad der strukturellen
Ordnung sowie der Homogenität der Stöhiometrieabweihung in der Shiht zugewie-
sen werden. In diesem Zusammenhang ordnet sih auh die deutlih erhöhte Kristal-
lisationstemperatur der kubishen SrTiO
3
-Phase in Shihten, welhe durh ALD mit
besserer Ordnung hergestellt wurden, ein [82℄. Führt man die niedrigen Energien der
Gasteilhen und die inhomogene Verdampfung aus der SrTiO
3
-Shmelze für die EBE-
Proben zusammen, zeihnet sih ein geringer Teil des Volumens der Dünnshiht durh
eine Stöhiometrie von näherungsweise 1:1:3 für Strontium, Titan und Sauersto ab.
Hier beginnt die Kristallisation der kubishen SrTiO
3
-Phase [41℄ nahezu mit Beginn
der Aufnahme der Beugungsmuster bei 200
◦
C (siehe Abbildungen 8.8) mit dem Resul-
tat einer SrO-angereiherten Matrix (siehe Abbildung 8.17b). Bedingt durh die relativ
geringe Halbwertsbreite der Reexe resultiert die Rietveld-Verfeinerung in einer ver-
gleihbar groÿen Kristallitgröÿe (siehe Abbildung 8.11b). Die minimalen Intensitäten
der Reexe deuten auf ein kleines beugendes Volumen der Saatkristalle hin, welhes
gleihbedeutend mit einem groÿen Fehler in der Bestimmung der Korngröÿen ist. Der
Vergleih von tabellierten [41℄ und ursprünglihen Gitterparametern zeigt (siehe Ab-
bildung 8.11a), dass Letzterer viel gröÿer ist und die SrTiO
3
-Kristallite damit eine
geringfügige Abweihung der Zusammensetzung in Rihtung der Sr- oder Ti-reihen
Seite aufweisen müssen [187℄. Die weitere Erhöhung der Temperatur ermögliht die auf-
einanderfolgende Kristallisation vershiedener Phasen, ausgehend von der ursprünglih
amorphen Matrix (siehe Abbildungen 8.8a-), welhe zu einem Absenken der Gröÿe
der Kristallite führt (siehe Abbildung 8.11b). Die Zunahme des Gitterparameters mit
wahsender Temperatur dekt sih niht mit dem tabellierten Wert der Gitterexpansi-
on (siehe Abbildung 8.11a) [186℄. Im Detail entsprehen die rapiden Änderungen des
Gitterparameters an den Positionen A, B und C in Abbildung 8.11a der Bildung se-
kundärer Phasen (siehe Abbildung 8.17, d und e). Unter der Voraussetzung, dass die
Zusammensetzung der nalen SrTiO
3
-Shiht nahezu ideal ist, muss angenommen wer-
den, dass die Gitterausdehnung durh den Abbau der Abweihung der Stöhiometrie
bestimmt wird [187℄. Im Kontrast hierzu muss die Abweihung der Zusammensetzung
beim Durhgang durh die markanten Punkte A, B und C konstant bleiben (siehe Ab-
bildung 8.11a), wenn der Gitterparameter bei der Zunahme der Temperatur anwähst.




Shiht niht vollständig im Gleihgewiht bendet, da der Gitterparameter bezüglih
der Ofentemperatur unnatürlih niedrig ist.
Bei erhöhten Temperaturen sind zwei vershiedene Prozesse zu diskutieren. Zum einen
ist die Mobilität des Sauerstoes und des Strontiums groÿ genug, um sih an der Grenz-
ähe zum Substrat anzureihern (siehe Abbildung 8.14a) und eine ira 100 nm dike
Shiht aus näherungsweise phasenreinem SrTiO
3
am oberen Ende der Shihtstruk-
tur zurükzulassen (siehe Abbildung 8.15). Dazwishen bildet sih eine Mishshiht
mit Konzentrationsgradienten des Titans und Siliziums aus. Zum anderen sind sowohl
SrTiO
3
als auh SrO bei hohen Temperaturen auf Silizium niht thermodynamish
stabil [16, 192, 193℄. Diesbezüglih kann die Reaktion von übershüssigem Sr mit SiO
2
zur Bildung von SrO führen, welhes zusammen mit SrTiO
3
und Si shon bei niedrigen
Temperaturen zu SrSiO
3
reagiert [16℄. Für das Strontiumoxid ist bekannt, dass die
Reaktion mit Silizium an der Grenzähe zum Substrat bei erhöhten Temperaturen




und im Anshluss beim weiteren Erhitzen zu SrSiO
3
führt [193℄. Weiterhin wird die Oberähe des Siliziumsubstrates durh Sauersto aus
der Dünnshiht oxidiert, welhes in einer durh TEM und XPS ermittelten Zunahme
der Shihtdike des natürlihen SiO
2
auf knapp 25 nm resultiert. Der zur Oxidation
benötigte Sauersto stammt mögliherweise auh aus der umgebenden Atmosphäre, da
das Wahstum der SiO
2
-Shiht konsistent mit den Vorgaben des grundlegenden Oxi-
dationsmodelles von Deal und Grove ist [194℄. Abshlieÿend etabliert diundierendes
Silizium aus dem Substrat die neu entstandene Silikatshiht (siehe Abbildung 8.17g).
In diesem Bereih zwishen 200 nm und 300 nm unterhalb der Probenoberähe erreiht
das für eine Silikatumgebung spezishe Si 2p XPS-Signal einen homogenen Anteil
von 20%. Ober- sowie unterhalb dieses Bereihes nimmt der Silikatanteil in Rihtung
der SrTiO
3
- und der SiO
2
-Shiht ab (siehe Abbildung 8.15). Trotz der Information
zur Zusammensetzung der zusätzlihen Shiht zwishen SrTiO
3
und Si-Substrat er-
gab eine Phasensuhe im ternären System Sr:Si:O in den gängigen Datenbanken für
Röntgenpulverdiraktogramme keine Übereinstimmung mit den sekundären Phasen.
Da die Beugungsdaten der Sr-reihen Shihten im Temperaturfenster bis 950
◦
C kei-
ne zusätzlihen kristallinen Phasen zeigen, ist davon auszugehen, dass das zusätzlihe
Titan das kubishe SrTiO
3
auf dem Siliziumsubstrat stabilisiert. Auf Grundlage der
thermodynamish motivierten Reaktion von TiO
2
mit Silizium zu Titansiliziden wird




9.1 Redoxreaktion an der Grenzähe
Die Sauerstoeerstelle ist in oxidishen Funktionsmaterialien im Allgemeinen der
Punktdefekt mit der geringsten Bildungsenthalpie [63, 64℄ und zentraler Baustein
vershiedener Mehanismen, welhe das Shalten des elektrishen Widerstandes in
Metall|Isolator|Metall-Stapeln beshreiben [8℄. Die Reduzierung der in dieser Arbeit
untersuhten binären Oxide erfolgt nah den beiden Reaktionsgleihungen
Nb2O5 ⇋ 2NbO2 + 1/2O2 (9.1)
und
2TiO2 ⇋ Ti2O3 + 1/2O2. (9.2)







jeweils zum Oxid mit der nähstkleineren Oxidationszahl
des Niobs respektive Titans reduziert. Die thermodynamishe Beshreibung der beiden
Reaktionen erfolgt nah Gleihung 3.10 mit der Enthalpie, der Entropie und der freien
Gibbs-Energie der beteiligten Edukte und Produkte [23℄, welhe in Tabelle 9.1 zusam-
mengefasst sind. Für die beiden Reaktionsgleihungen ergibt sih nah Gleihung 3.11
bei einer Temperatur von 298,15K bezogen auf jeweils ein Mol Sauersto (
1/2O2) dem
Betrag nah eine Änderung der freien Gibbs-Energie |∆G| von 402,19 kJ/mol (Glei-
hung 9.1) bzw. 366,34 kJ/mol (Gleihung 9.2).
Tab. 9.1: Tabellierte thermodynamishe Daten für die Edukte und Produkte der Reaktionsgleihun-
gen 9.1 und 9.2 für eine Temperatur T = 298, 15K [23℄.
Verbindung Enthalpie H Entropie S Gibbs-Energie G |∆G|
(kJ/mol) (J/(mol·K)) (kJ/mol) (kJ/(mol O))
TiO2 (Anatas) -866,668 49,948 -448,230
366,340
Ti2O3 -1519,808 78,837 -530,110
Nb2O5 -1905,831 136,071 -421,740
402,190
NbO2 -792,147 53,172 -411,930
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Abb. 9.1: Darstellung der Standard-Gibbs-Energien für das stabilste Oxid vershiedener Elemen-
te [23℄ aufgetragen über der Austrittsarbeit [75℄ (Auftragung nah [115℄). Die beiden horizontalen
Linien markieren den Betrag der Änderung der freien Gibbs-Energie für die beiden Reaktionsglei-




[195℄ sowie die [1 0 1]-Anatas-,




-terminiert) [196℄ sind im oberen Teil der Grak
als Funktion der Austrittsarbeit dargestellt. Die Standard-Gibbs-Energie für die Oxidation des TiN
beträgt -305,9 kJ/mol Sauersto [197℄ und ist als rotes Parallelogramm bei der Austrittsarbeit des
TiN [198,199℄ in der Grak hervorgehoben.
Die Auftragung der Standard-Gibbs-Energien ∆G◦298K für die Oxidation einer Auswahl
von Metallen zu den jeweils stabilen Oxiden über der Austrittsarbeit des Metalles [75℄
in Abbildung 9.1 dient der Bewertung der Redoxreaktivität an der Grenzähe von
Metallen mit einem Oxid [115℄. Die Oxidation des Metalles durh die Reduzierung
des Oxides ist diesbezüglih thermodynamish nur zulässig, wenn ∆G◦298K der Oxida-
tionsreaktion kleiner als der negative Betrag − |∆G◦298K| der Reduzierung des Oxides
ist [115℄. Betrahtet man in diesem Zusammenhang zum Beispiel die Oxidation des
Kaliums, so kann TiO
2





Grundlage dieses Modelles niht möglih.
Eine zusätzlihe Triebkraft für die Oxidation des Metalles im Kontakt mit einem Oxid
kann sih auf Grundlage der vershiedenen Fermienergien von Metall und Oxid einstel-
len. In Abhängigkeit von dem Verhältnis dieser beiden Gröÿen ndet im Kontaktfall ein
Ladungsträgertransport vom oder in das Oxid statt, welher zur Angleihung der Fer-
mienergien führt (Gleihgewihtsfall). Das hierbei entstandene interne elektrishe Feld
fördert entweder die Migration des Sauerstoanions O
2
oder des Metallkations Me
n+
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zur Grenzähe und damit die Oxidation des Metalles oder die Einkapselung der Me-
tallelektrode.








führt diese Art der Bewertung der
Triebkraft der Oxidationsreaktion am Beispiel der beiden untersuhten unedlen Metalle
Aluminium und Titan nur für die TiO
2
-Modikation Anatas zur Migration von O
2
zum







-Dünnshihten in Kontakt mit vershiedenen Metallen mittels EELS und
EDX ordnen sih hingegen vortreih in den in Abbildung 9.1 skizzierten Zusammen-
hang ein. Während für die Grenzähe des Oxides mit Platin (siehe Abbildung 6.12)
sowie Gold (siehe Abbildung 7.5) das Verhältnis von Metall und Sauersto konstant ist
und damit keine Reduzierung des Oxides zu verzeihnen ist, führt die Verwendung von
Aluminium (siehe Abbildung 6.15) sowie Titan (siehe Abbildung 6.18) zu einer deutlih
erkennbaren Änderung in der Zusammensetzung sowohl vom Oxid als auh vomMetall.









einordnet (siehe Abbildung 9.1) und zum anderen die Oxidation des Alumini-
ums durh den Vergleih der Diusionskoezienten von Sauersto im Aluminiumoxid











|Al-Stapels (siehe Abbildung 6.15b) kann auf dieser Grundla-
ge die Sauerstobilanz für die Reduktion und die Oxidation aufgestellt werden. Hierzu
werden die Sauerstoanteile im Oxid und Metall integriert und die Dierenz von erwar-
tetem sowie gemessenem Sauerstoanteil im Nioboxid mit dem Oxidanteil innerhalb




und die Zunahme im
Al durh die Oxidation ergibt sih eine Übereinstimmung in der Sauerstobilanz (sie-
he Tabelle 9.2). Die Oxidation der Titanelektrode ist hingegen vollständig und kann




korreliert werden, da die Oxidation so-




als auh der Titanoberähe ausgeht. Die relative Änderung





in der Rihtung der Linienmessung positiv (siehe Abbildung 6.14) und entspriht damit






Betrahtet man die Strom-Spannungs-Charakteristiken für die drei Dekelektroden Pla-
tin (siehe Abbildung 9.2a), Aluminium (siehe Abbildung 9.2b) und Titan (siehe Ab-
bildung 9.2) stellt sih für alle drei Elektrodenmaterialien nah dem initialen Shritt





bestehende Zelle niht mehr in den isolierenden Zustand zurüksetzen lässt (siehe Ab-
bildung 9.2a), kann sowohl für die Verwendung von Aluminium- als auh Titanelek-
troden der leitende oder isolierende Zustand reversibel bipolar eingestellt werden. Die
128 9 Diskussion
























































































(Metall = Platin (a), Aluminium (b) und Titan ()) zeigen den Übergang in einen niederohmigen Zu-
stand. Während die Rükkehr in den hohohmigen Zustand für die Platindekelektrode niht möglih
sheint, ist sowohl für die Aluminium- als auh die Titandekelektrode nah der Rükkehr in den hoh-
ohmigen Zustand ein reversibler Wehsel zwishen hohem und niedrigem Widerstand in Abhängigkeit
vom Vorzeihen der angelegten Spannung zu erkennen.
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und Aluminium zur Bildung der Sauerstobilanz für die Redoxreaktion an der Grenzähe
der beiden Materialien.
Verbindung Nb2O5−x Nb2O5 ∆ AlOx
Prolbereih
5,2 bis 45,1 nm 25,03 29,29 4,26 
45,1 bis 53,5 nm    4,10
Reaktivität an der Grenzähe von Metall und Oxid, welhe mit der Etablierung von




-Shiht einhergeht, kann mit der Möglih-










durh die Verwendung in einem symmetrishen MIM-Stapel mit
Platinelektroden unterbunden wird. In diesem Fall kann beim reaktiven Sputtern vom
Nb-Target durh eine Änderung des O/Ar-Verhältnisses im Plasma der Sputteranla-
ge eine Reduzierung in Form von unterstöhiometrishem Nb
2
O
5-x erreiht und der
elektrishe Widerstand erfolgreih bipolar geshalten werden [35℄. Grundlage für das
erfolgreihe Shalten des elektrishen Widerstandes muss daher zum einen die Verfüg-
barkeit einer stabilen und im Vergleih reduzierten Phase im Phasendiagramm sein,
welhe auÿerdem eine höhere Leitfähigkeit aufweist (siehe Abbildung 2.4) und zum an-
deren die Anwesenheit mobiler Punktdefekte, z.B. Sauerstovakanzen, welhe innerhalb
der Formierung einen leitfähigen Pfad bilden oder im Shaltprozess an der Grenzähe
reversibel die Barrierenhöhe beeinussen können.
Bei der Verwendung von gesputtertem TiO
2
in MIM-Stapeln mit symmetrishen TiN-
Elektroden wird von der Anwesenheit einer asymmetrish auftretenden Titanoxinitrid-
shiht berihtet, welhe für das Shalten des elektrishen Widerstandes sorgt und mit-
tels Elektronenenergieverlustspektroskopie und HRTEM-Abbildungen mit einer Dike
von ira 5 nm detektiert wurde [173℄. Der Vergleih der Standard-Gibbs-Energie für
die TiO
2
-Reduktion [23℄ sowie die TiN-Oxidation [203℄ (siehe Abbildung 9.1) zeigt,
dass die Oxidation des TiN mit ∆G◦298K = -305,9 kJ/mol Sauersto bei Raumtempe-
ratur zwar freiwillig abläuft, eine Redoxreaktion an der Grenzähe entsprehend des
Modelles [115℄ hingegen niht zu erwarten ist, da sih die Oxidation des TiN oberhalb
des negativen Betrages − |∆G◦298K| für die Reduzierung von TiO2 bendet. Zusätzlih
wird die TiN-Oxidation zum einen durh den mehrstugen Oxidationsprozess behin-
dert [203℄ und zum anderen kann frei werdender Stiksto niht durh die TiO
2
-Shiht
an die Atmosphäre abgegeben werden. Die kinetish als auh thermodynamish un-
terbundene Oxidation des TiN via TiO
2
-Reduzierung wird durh die Ergebnisse der
EELS-Linienmessungen über die TiN|TiO
2
-Grenzähe hinweg bestätigt (siehe Abbil-
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dung 7.7). In nur zwei Elektronenenergieverlustspektren sind hierbei sowohl signikante
N-K- als auh O-K-Signalanteile zu verzeihnen und die Dike der Mishshiht muss
somit in der Gröÿenordnung der Shrittweite der Linienmessung (0,4 nm) abgeshätzt
werden. Mit einer TiOxN1-x-Shihtdike von weniger als 10% der nah [173℄ aktiven
Oxinitridmishshiht kann das Shalten des elektrishen Widerstandes für die unter-
suhten TiN|TiO
2
|Au-Stapel niht mit einer ausgeprägten TiOxN1-x-Shiht korreliert
werden. Es lässt sih daher shlussfolgern, dass im Gegensatz zur Referenz [173℄ die zur
Herstellung verwendete Atomlagenabsheidung niht zur Ausbildung einer TiOxN1-x-
Mishshiht führt, welhe mutmaÿlih auf den in der Referenz verwendeten TiO
2
-
Sputterprozess zurükzuführen ist. Weiterhin ist das Verhältnis der Intensitäten der
Ti-L- und O-K-Ionisationskanten über die TiO
2
-Shiht hinweg konstant (siehe Abbil-
dung 7.5) und zeigt damit keine Änderung der Stöhiometrie bezüglih einer Reduzie-




-Shiht mit den beiden reaktiven
Elektroden ist für die TiO
2
-Stapel kein signikanter Anteil von Sauerstovakanzen
zur Erklärung des Widerstandsshaltens festzustellen [204℄. In der Literatur wird für
diesen Fall auf die Bildung eines Filamentes auf der Grundlage der Umverteilung sta-
tistish verteilter Sauerstovakanzen im elektrishen Feld hingewiesen [205℄. Mittels
Elektronenmikroskopie konnte für die Struktur des reduzierten TiO
2
innerhalb des
leitfähigen Filamentes eine Magnéli-Phase (n = 4 oder 5) nahgewiesen werden [205℄,
welhe metallishes Leitverhalten zeigt (Vergleih Abbildung 2.4). Aufgrund der aus-
shlieÿlihen Untersuhung von TiN|TiO
2
|Au-Stapeln im Ausgangszustand kann die
Anwendbarkeit dieses Modelles niht vollkommen ausgeshlossen werden. Für eine Än-
derung der Elektrodenkonguration der Metall|TiO
2
|Metall-Stapel fügen sih die ver-
öentlihten Ergebnisse hingegen gut in die Abbildung 9.1 ein [206,207℄. Beispielsweise
wird das Shalten des elektrishen Widerstandes bei Verwendung von Aluminium und
Platin auf der Grundlage mobiler Sauerstoanionen durh die Redoxreaktion an der
Al|TiO
2
-Grenzähe und den Aufbau eines leitfähigen Filamentes während der For-
mierung beshrieben [206℄. Die Grenzähe aus TiO
2
und Titan führt im Einklang mit
Abbildung 9.1 zur Ausbildung einer Shiht aus reduziertem TiOx (x < 2), welhe im
Rahmen der Formierung maÿgeblih zur Bildung des leitfähigen Pfades beiträgt [207℄.
9.2 Strukturelle Einüsse an der Grenzähe
Im Gegensatz zur Stöhiometrie der TiO
2
-Shiht konnte mittels Röntgenbeugungs-
experimenten ein struktueller Einuss der TiN-Elektrode gezeigt werden [208℄. Be-
stätigung nden die Ergebnisse durh Röntgenbeugungsexperimente an TiO
2
, welhes





C hergestellt wurde [46℄. Während die Rutilmodikation auf Rutheniu-
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Tab. 9.3: Zusammenfassung der Gitterfehlanpassung f der Anatas- sowie Rutilmodikation des
TiO
2
(Film) auf TiN (Substrat) für die vershiedenen kristallographishen Rihtungen für jeweils








moxid aufwähst, kristallisiert Anatas auf Titannitrid. Mit den hier dargelegten TEM-
Untersuhungen an der Grenzähe von TiN und TiO
2
geht diese Arbeit einen Shritt
weiter, um den Einuss des TiN auf die Struktur des TiO
2
aufzuklären. Grundlage für
den strukturellen Einuss der Grenzähe ist zum einen die Gitterfehlanpassung f (sie-
he Gleihung 3.16) zwishen der kubishen TiN-Struktur (a = 4,24Å [174℄) und den
tetragonalen TiO
2
-Modikationen des Anatas (a = 3,771Å,  = 9,430Å [42℄) sowie des
Rutils (a = 4,601Å,  = 2,963Å [43℄) in die vershiedenen Kristallrihtungen (siehe
Tabelle 9.3). Zum anderen spielen die Position der Atome in der Elementarzelle der
untersuhten Strukturen eine wesentlihe Rolle (siehe Abbildung 9.3).
Die Orientierung der Kristallstruktur des TiN im Vergleih zur Oberähennormalen
lässt eine Shihtdikenabhängigkeit erkennen. Während das TiN an der Grenzähe
zum Siliziumsubstrat ohne Vorzugsorientierung kristallisiert (siehe Abbildung 7.9b),
sind für eine Shihtdike von knapp 250 nm nahe der TiN|TiO
2
-Grenzähe die (0 0 1)-
Netzebenen, welhe sih durh die niedrigste Oberähenenergie aller TiN-Netzebenen
auszeihnen [175, 209℄, parallel zur Oberähe ausgerihtet (siehe Abbildung 7.11b).
Diese Ergebnisse ordnen sih sehr gut in die aus der Literatur bekannten Sahver-
halte ein, welhe die Abhängigkeit der Vorzugsorientierung von der TiN-Shihtdike
berihten [210℄:
damorph < dkristallin < d001 < d011 < d111. (9.3)
Die für die Umwandlung zwishen den Orientierungen harakteristishen TiN-Diken
sind niht absolut bestimmbar, da die Betrahtung auf Grundlage der isostrukturellen
Verbindung TiC und unter Ausklammern der Defekte imKristallgitter erfolgt [210℄. Au-
ÿerdem wird die bevorzugte Orientierung durh das Titan- zu Stiksto-Flussverhältnis
bestimmt [209,210℄, welhes für die in dieser Arbeit genutzten reaktiven Kathodenzer-
stäubung vom metallishen Titantarget niht unmittelbar erfassbar ist. Das hemishe
Potential µ der Titanatome auf spezishen TiN-Oberähen ist in Folge des Ein-
usses des Anteiles ankommender Stikstoatome ein entsheidender Parameter für
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Abb. 9.3: Modell der Grenzähe von Titannitrid und Anatas. Dargestellt ist der Übergang vom
TiN- zum Anatas-Gitter für drei Shnitte entlang der [1 0 0]-Rihtung der beiden Elementarzellen.
Die Anordnung in der [0 1 0]-Rihtung des TiN und der [0 0 1]-Rihtung des Anatas erfolgt über die
Position der Titanatome innerhalb des TiN-Gitters, für die die relativen Koordinaten Y = −0.5 · b
gelten.
die Ausbildung der (0 0 1)- bzw. (1 1 1)-Orientierung. Da für groÿe Gehalte an atoma-
ren Stiksto gilt µTiN,001 < µTiN,111, wahsen bevorzugt (0 0 1)-Ebenen parallel zur
Oberähe [175℄. Der Einuss der strain-Energie, welhe mit wahsender Shihtdike
die Oberähenenergie überwiegt und ursprünglih zur Erklärung des Überganges von
(0 0 1)- zur (1 1 1)-Orientierung herangezogen wurde [211,212℄, wird in dieser Betrah-
tung ausgeshlossen [175℄. Diese Überlegung dekt sih insofern mit den experimen-
tellen Ergebnissen, als dass durh die hohe Substrattemperatur von 400
◦
C der Stress
innerhalb der TiN-Shiht beim Wahstum minimiert wurde.





lagenabsheidung ausshlieÿlih in der Anatasmodikation (siehe Abbildung 7.10b).
Dieses Ergebnis steht im Widerspruh zum binären Ti-O-Phasendiagramm (siehe Ab-
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bildung 2.2b), welhes die Rutilmodikation als Gleihgewihtsphase aufzeigt und bei
Temperaturen im Bereih von 250
◦
C ein Phasengemish aus Anatas und Rutil vor-
sieht. Allerdings berihtet auh die Literatur von der Stabilisierung der Anatasphase
für Kristallitgröÿen von d < 11 nm, was die Konkurrenz zwishen Oberähen- und
Bildungsenergie verdeutliht [44℄. Weiterhin geht die Umwandlung der Anatas- zur Ru-
tilmodikation bevorzugt von den (1 1 2)-Zwillingsebenen des Anatas aus, da sih die
strukturellen Elemente dieser Ebene mit denen der Rutilstruktur gleihen [213℄. Da der
Einuss der Kristallitgröÿe für die vorliegenden kristallinen Shihten ausgeshlossen
werden kann, muss die Orientierung der TiO
2
-Oberähe die entsheidende Einuss-
gröÿe sein. Für das Bereihsbeugungsmuster der Grenzähe zeigt sih, dass in der
Ebene senkreht zur Grenzähe die (1 0 0)-TiN- sowie die (0 0 1)- und (1 0 0)-Anatas-
Netzebenen über eine Shihtdike von knapp 100 nm parallel zueinander angeordnet
sind (siehe Abbildung 7.14) und die Intensität der 400-Reexe des TiN in dieser Rih-
tung im Dunkelfeldbild zu einer messbaren Intensitätsverteilung im TiO
2
führen (siehe
Abbildung 7.13). Das Modell der TiN|TiO
2
-Grenzähe zeigt in Abbildung 9.3 dies-
bezüglih die Positionen der Ti- und O-Atome im Anatasgitter im Vergleih zu den
Ti- und N-Atomen in einem fortgeführten TiN-Gitter. Zur Anpassung der Atomab-
stände müssen die Titanatome im Mittel um 0, 0336 · c und die Sauerstoatome im
Mittel um 0, 0617 · c in [0 0 1]-Rihtung der Anatasstruktur vershoben werden. Wie
shon mittels EELS dargestellt (siehe Abbildung 7.7), bestätigen punktuelle EDX-
Messungen die Abwesenheit einer TiNxO1-x-Mishshiht, welhe sih in Anteilen von
TiN-Kristalliten äuÿern könnte. Durh die Nanostrahlbeugung konnte niht nur die Ori-
entierung der (0 0 1)-Ebenen des TiN parallel zur Grenzähe bestätigt, sondern auh
die Ausrihtung von der (0 1 0) TiO
2
-Netzebene ([1 0 0]- oder [0 0 1]-Zonenahse) par-
allel zur Grenzähe und damit auh zur TiN-(0 0 1)-Ebene ([1 0 0]-Einstrahlrihtung)
gezeigt werden. Die (0 0 1)-Vorzugsorientierung stabilisiert somit niht nur die Anatas-
gegenüber der Rutilmodikation, sondern bedingt auh eine Orientierungsbeziehung
zwishen TiN und TiO
2




(0 1 0)TiN || (1 0 0)TiO
2
|| (0 0 1)TiO
2
(9.4)
als auh der Strahlorientierungen
[1 0 0]TiN || [0 0 1]TiO
2
|| [1 0 0]TiO
2
(9.5)
beshreiben lässt (siehe Abbildung 9.3). Demzufolge liegt die (0 1 0)-Oberähe des






















































Si + MOx M + SiO2←→
Si + MOx MSiz + SiO2←→
T = 1000K
Abb. 9.4: Darstellung der freien Gibbs-Energie für die vershiedenen Reaktionen binärer Oxide mit
Silizium bei einer Temperatur von 1000K [16℄ als Funktion der Ordnungszahl der Elemente. Die Farbe
der Umrandung der Elemente stellt die Beziehung zu den zwei Rihtungen der beiden möglihen
Reaktionsgleihungen 3.13 und 3.14 her.
9.3 Stabilität von Oxiden auf Silizium
Durh die ermittelte Zusammensetzung der untersuhten SrTiO
3
-Shihten müssen be-
züglih des quasibinären Phasendiagrammes SrO-TiO
2
(siehe Abbildung 2.2a) zum
einen die Bildung von RP-Phasen (SrO(SrTiO3)n) für die strontiumreihen (EBE) und
zum anderen TiO
2
-Aussheidungen für die strontiumarmen (RF SP) Shihten beglei-
tend zur Kristallisation des kubishen SrTiO
3
erwartet werden. Die Ergebnisse der
in-situ-Röntgenbeugungsexperimente am Synhrotron zeigen für beide Probentypen
niht die erwarteten zusätzlihen Phasen. Dieses ist entweder darauf zurükzuführen,
dass sowohl die RP- als auh die TiO
2
-Phasen röntgenamorph vorliegen oder durh die




Zur Bewertung der Reaktivität von Oxiden mit Silizium betrahtet man im einfah-
sten Fall die Reaktionen von einem binären Metalloxid mit Silizium. Dabei führt die
Reaktion zur Oxidation des Siliziums durh die Reduzierung des Metalloxides. Das
Metall liegt nun entweder elementar (siehe Gleihung 3.13) oder nah Reaktion mit
Silizium als Silizid vor (siehe Gleihung 3.14). Die Änderung der Gibbs-Energie ∆G
im Sinne der Dierenz von Produkten und Edukten bestimmt die Rihtung, in welhe
die Reaktion freiwillig abläuft. Für ein negatives ∆G liegt das Gleihgewiht auf Sei-
ten der Reaktionsprodukte und das binäre Metalloxid wird reduziert. Ist hingegen die
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Dierenz der Gibbs-Energien positiv, so bendet sih das Gleihgewiht auf der Seite
der Edukte, welhes gleihbedeutend mit einem stabilen Metalloxid auf Silizium ist.
In Abbildung 9.4 ist die Änderung der Gibbs-Energie ∆G◦1000K bei einer Temperatur
von 1000K für die Reaktion vershiedener Metalloxide mit Silizium zu Metall als auh
Metallsilizid [16℄ als Funktion der Austrittsarbeiten [75℄ der einzelnen Metalle darge-
stellt. Existieren für ein Metall mehrere binäre Oxide, zeigt Abbildung 9.4 ∆G◦1000K






erkennt man, dass diese in Anwesenheit von Silizium zu elementarem Niob reduziert
werden. Die Bildung von Niobsiliziden wird in der Literatur niht bestätigt [16℄. Am
Beispiel des TiO
2
ist zu erkennen, dass zwar die Reduzierung zu Titan energetish
unvorteilhaft ist, die Reaktion zu TiSi
2
hingegen in geringem Maÿe freiwillig abläuft.
Für die Betrahtung ternärer Oxide lässt sih am Beispiel SrTiO
3
feststellen, dass sih
das Gleihgewiht der Reaktion (siehe Gleihung 3.15) bei 1000K geringfügig auf der
Seite des Strontiumsilikates bendet [16℄.
Das XPS-Tiefenprol der strontiumreihen Proben zeigt im Zustand nah der Tem-
peraturbehandlung eine Entmishung in eine SrSiO
3
- und eine SrTiO
3
-Shiht auf ei-
nem Siliziumdioxid, dessen Shihtdike auf ira 25 nm angewahsen ist (siehe Abbil-
dung 8.15). Sowohl bezogen auf die Bildung von SrSiO
3
als auh auf die Zunahme der
Dike des SiO
2
muss von einer Reaktion zwishen der strontiumreihen Shiht und
dem Siliziumsubstrat ausgegangen werden, welhe die Aussheidung von Ruddlesden-
Popper-Phasen entsprehend des Phasendiagrammes unterbindet. Naheliegend sind









[16, 192℄ (siehe Gleihung 3.15), wobei das binäre Oxid SrO durh
die Oxidation des Siliziums auh zu Strontium reduziert werden kann [16℄ und da-
mit zum beobahteten SiO
2
-Shihtwahstum beiträgt. Die Zunahme der Shihtdike
des SiO
2
ist zusätzlih durh die thermishe Oxidation des Substrates mit Sauersto
aus der Oxidshiht respektive der Atmosphäre zu erklären [194℄. Gekennzeihnet ist
dieser Prozess durh die Diusion der Sauerstoanionen im Oxid in Rihtung der
Grenzähe, welhe die Migration des Strontiums in diese Rihtung unterstützt. Das
wehselnde Auftauhen und Vershwinden von Sekundärphasen während der in-situ-
Röntgenbeugungsexperimente weist auf die Bildung von Strontiumsilikat hin, da die
Reaktion von Silizium mit Strontiumoxid zu SrSiO
3
in wenigstens zwei Shritten ab-
läuft [193℄.
Die strontiumarme Probe verhält sih bezogen auf die Shihtdikenzunahme der Silizi-
umoxidshiht nur bei der Wärmebehandlung bis 950
◦
C vergleihbar zu den strontium-
reihen Filmen. Entgegen der erwarteten Reaktion des SrTiO
3




(siehe Gleihung 3.15) [16℄ zeigen weder die in-situ-Röntgenbeugungsmuster
noh der TEM-Quershnitt und das XPS-Tiefenprol nah Ende der Behandlung bei
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Temperaturen oberhalb von 1000K zusätzlihe kristalline Phasen oder Shihten. Da
auh das TiO
2
mit Si zu TiSi
2
reagiert (siehe Abbildung 9.4), kann im Ausgangszustand
das übershüssige Titan in der RF SP-Probe niht oxidiert vorliegen. Weiterhin muss
die Verteilung so fein sein, dass die Kristallisation des Titans verhindert wird. Unter
Berüksihtigung des binären Si-Ti-Phasendiagrammes [214℄, welhes für kleine Titan-
konzentrationen die Anwesenheit von Si und Si
2
Ti vorsieht, lässt sih shlussfolgern,
dass Titan in der SrTiO
3
-Shiht verbleibt und niht ins Siliziumsubstrat diundiert.
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10 Zusammenfassung
Grenzähen haben das Potential, die Defekthemie sowie die Kristallstruktur ei-
nes Oxides und damit die Funktionalität eines Bauteiles zu beeinussen. Dies zeigt
die vorliegende Arbeit mittels röntgenographisher Methoden sowie der Transmissi-
onselektronenmikroskopie anhand drei untershiedliher Typen: der Metall|Oxid-, der
Metallnitrid|Oxid- und der Halbleiter|Oxid-Grenzähe.
Während die Dünnshihtstapel bestehend aus Metall|Oxid|Metall sowie Metallni-
trid|Oxid|Metall erfolgreih das Shalten des elektrishen Widerstandes zeigen, deutet
die Untersuhung mit dem Transmissionselektronenmikroskop auf untershiedlihe Me-




stellt sih nah der
Präparation des Stapels ein Sauerstoeerstellengradient innerhalb des Oxides ein, wel-
her auf eine Redoxreaktion an der gemeinsamen Grenzähe hinweist und zur Shalt-
barkeit des elektrishen Widerstandes führt. An der Metallnitrid|TiO
2
-Grenzähe bil-
det sih hingegen keine Abweihung der Stöhiometrie des TiO
2
aus. Die Sauerstoeer-
stelle als mobiler Punktdefekt ersheint daher niht die Grundlage für den Mehanismus
des Widerstandsshaltens in TiN|TiO
2
|Au-Stapeln zu bilden. Durh die Abwesenheit
der Titanoxinitridshiht muss diese zur Erklärung des Shaltens des elektrishen Wi-
derstandes ausgeshlossen werden. Mit dem Mittel der lokalen elektronenmikroskopi-
shen Untersuhung ist damit für die TiO
2
-Stapel im Ausgangszustand keine Aussage
zum Shaltmehanismus ableitbar.
Die strukturelle Betrahtung der TiN|TiO
2
-Grenzähe zeigt für die Atomlagenabshei-
dung von TiO
2
auf TiN bei einer Substrattemperatur von 250
◦
C eine Stabilisierung der
Anatasmodikation gegenüber der thermodynamish stabilen Rutilmodikation. Das
Aufwahsen des TiO
2
erfolgt dabei ab einer bestimmten TiN-Shihtdike mit zwei
festen Orientierungsbeziehungen zum TiN-Substrat.
Für die Stabilität der Grenzähe aus einem ternären Oxid und Silizium zeigt sih, dass
die Stöhiometrieabweihung des SrTiO
3
die Reaktivität der Grenzähe bestimmt.
Während die Sr-reihen SrTiO
3





C durh Bildung von Sekundärphasen auszeihnen, kristallisiert in der Ti-reihen
SrTiO
3
-Shiht ausshlieÿlih die kubishe SrTiO
3
-Phase. Der Grad der Unordnung der








CESCOR Korrektor für die sphärishe Abberation im Beleuhtungssystem
CM Condensor minilense (Kondensorminilinse)
CMOS Complementary metaloxidesemiondutor (sih ergänzender
Metall-Oxid-Halbleiter)
DTSA II DeskTop Spektrum Analyzer II (Arbeitsplatzanalysesoftware für
EDX-Spektren)
EBE Eletron beam evaporated (elektronenstrahlverdampft)
EDX Energy-dispersive X-ray spetrosopy (energiedispersive
Röntgenspektroskopie)
EELS Eletron Energy Loss Spetrosopy (Elektronenenergieverlust-
spektroskopie)
FEG Field Emission Gun (Feldeektemissionskanone)
GIXRD grazing inidene X-ray diration (Röntgenbeugung im streifenden
Einfall)
GOF Goodness of Fit
Güteparameter der Rietveld-Anpassung mittel der Topas-Software
GPC growth-per-yle (Shihtwahstum pro Zyklus)
HEMT high-eletron-mobility transistor (Transistor mit hoher Elektronen-
beweglihkeit)
MIM Metal-Insulator-Metall (Metall-Isolator-Metall)
OL Objetive lense (Objektivlinse)
RF SP Radio frequene sputtered (magnetrongesputtert)
SE spektroskopishe Ellipsometrie
STEM Transmissionselektronenmikroskop im Rastermodus
TEM Transmissionselektronenmikroskop
XRF X-ray uoresene spetrosopy (wellenlängendispersive
Röntgenuoreszenzspektroskopie)
XRR X-ray reetometry (Röntgenreektometrie)
ZLP Zero Loss Peak (Nullverlustpeak)
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Formelzeihen
1/X allgemeine Bezeihnung für den Verlauf der Untergrundintensität bei
geringen Beugungswinkeln
5C, 7C, 8C Einstellung des Spots des Primärelektronenstrahles im STEM
a Abstand zwishen zwei benahbarten Haftstellen im Oxid
a mittlerer Abstand zwishen zwei Sprungpositionen (Ionishe Leitung)
a0 kubisher Gitterparameter
a0(f) kubisher Gitterparameter der Dünnshiht
a0(s) kubisher Gitterparameter des Substrates
A Absorption der Röntgenstrahlung in der Probe
A atomare Masse
A Flähe unter einem Röntgenreex
A∗ eektive Rihardson-Konstante
a, b,  Wyko-Position
a Gitterparameter in 100-Rihtung (Å)
b Gitterparameter in 010-Rihtung (Å)
 Gitterparameter in 001-Rihtung(Å)
A, a, b, r Anpassungsvariablen für die Untergrundfunktion des Elektronen-
energieverlustspektrumes
AKF Absorptionskorrekturfaktor
CA atomarer Anteil eines Elementes A









Diusionskoezient für Sauersto in Aluminiumoxid
DOTiO
2
Diusionskoezient für Sauersto in Titandioxid
E elektrishes Feld
E Energieverlust
E0 kinetishe Energie der Elektronen im Primärstrahl
EA Elektronenanität
EB Energiebarriere für die Ladungsträger
EF Fermienergie
EFilter Position des Ω-Filters
Abkürzungen und Formelzeihen 141
EKante,disp. dispersionskorrigierte Kantenposition
EKante,exp. experimentelle Ionisationskantenposition im Elektronen-
energieverlustspektrum
EKante,ref. Literaturwert für die Position einer EELS-Ionisationskante
EL Energie der Leitungsbandunterkante
Em mittlerer Elektronenenergieverlust
ET Energiedierenz zwishen Haftstellenniveau und der Leitungs-
bandunterkante
ET thermishe Aktivierungsenergie (Hopping-Mehanismus)
EV Energie der Valenzbandoberkante
f Gitterfehlanpassung
f0 atomarer Streufaktor
fi atomarer Anteil eines Elementes i in der Probe
fj Atomformfaktor
f ′ Realteil der Korrekturen des Atomformfaktors
f ′′ Imaginärteil der Korrekturen des Atomformfaktors
F relativistisher Korrekturfaktor
F1 Faktor 1 für die Primärstrahlkonvergenzkorrektur
F2 Faktor 2 für die Primärstrahlkonvergenzkorrektur
F (hkl) Strukturfaktor für die Gesamtheit der hkl Netzebenen
F jhkl Strukturfaktor einer hkl Netzebenenshar einer kristallinen Phase j
G freie Enthalpie/Gibbs-Energie
h minimaler Abstand zwishen Quelle und Substrat (Verdampfung)
h, k, l Millershe Indizes zur Beshreibung vershiedener Netzebenen
eines Kristalles
hx, ky, lz Position eines Atoms innerhalb einer Elementarzelle
H Bildungsenergie (beispielsweise eines Defektes)
∆H0298K Standardbildungsenthalpie
I winkelabhängige Intensität eines Beugungsexperimentes
I0 Intensität im Nullverlustpeak
IA Intensität der harakteristishen Linie eines Elementes A
Ib Intensität des Untergrundes in Abhängigkeit vom Beugungswinkel
IB Untergrund des Elektronenenergieverlustspektrumes
Ik(α, β,∆) integrale Intensität einer Ionisationskante ohne Entfaltung
in einem denierten Energieverlustbereih nah Korrektur der
Primärstrahlkonvergenz
Ik Intensität innerhalb einer Ionisationskante
I1k Intensität in einer Ionisationskante ausshlieÿlih dargestellt
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durh Einfahstreuergebnisse
Il(β,∆) integrale Intensität im niedrigen Energieverlustbereih in Abhän-
gigkeit von der Spektrometereintrittsblende (β) sowie dem ausgewählten
Energiebereih
It Intensität im niedrigen Elektronenenergieverlustbereih (ohne ZLP)
Ix Intensität innerhalb einer harakteristishen Röntgenlinie
J Stromdihte
jk(v) Fouriertransformation von Jk(E)
Jk(E) experimentelles Spektrum einer Ionisationskante
jl(v) Fouriertransformation von Jl(E)
Jl(E) Intensitätsverteilung im niedrigen Elektronenenergieverlustbereih
(inkl. ZLP)
K Anpassungsvariable für die Bestimmung der Bremsstrahlungs-
photonenanzahl
k1(v) Fouriertransformation von K1
kA Sensitivitätsfaktor zur Umrehnung der harakteristishen Röntgen-
intensität IA in den atomaren Anteil CA eines Elementes A
kAB Cli-Lorimer-Faktor als Quotient zweier Sensitivitätsfaktoren kA
K1 ideale Verteilung der Intensität der Ionisationskante
l Position entlang des Substratradius bei der Verdampfung
l1, l2 Weglänge des einfallenden und des gebeugten Röntgenstrahles in der
Probe
Ljhkl Lorentzfaktor einer hkl Netzebenenshar einer kristallinen Phase j
m Anpassungsfaktor für das PEARSON-Reexprol
m Anpassungsvariable bei linearen Funktionen y = m · x
m Stufenfunktion zur Wihtung der Anteile in einer Summe bestehend
aus zwei Signalen
m0 Ruhemasse des Elektrons
m∗ eektive Masse des Elektrons in einem Dielektrikum
me Masse des Elektrons
mjhkl Multiplizität einer hkl Netzebenenshar einer Phase j
Me abgeshiedene Masse des Präkursors








n Anzahl der Elektronen im Leitungsband
na Dihte der Atome/Teilhen
N , Nx, Ny Einheitsähendihte von Atomen eines Elementes (x, y)
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NA Avogadro-Konstante
Nd Anzahl der Donatoratome
NE energieabhängige Anzahl der Bremsstrahlungsphotonen
NL Zustandsdihte im Leitungsband
Nt Anzahl der Trapzustände
p Arbeitsdruk in der Absheidekammer
p Gröÿe des Detektorpixels (experimentelles Setup am Strahlrohr E2)
p0 Basisdruk in der Absheidekammer
P jhkl Polarisationsfaktor einer hkl Netzebenenshar einer Phase j
pO2 Sauerstopartialdruk
q elektrishe Ladung
qφB Potentialbarriere für Ladungsträger (Ionishe Leitung, Shottky
Emission)
r Radius des Präkursoratomes
R Abstand von Detektor und Probe (E2 Strahlrohr)
rel klassisher Elektronenradius
rwp R-weightedpattern - gewihteter Prol-R-Wert
s Substratradius
s′ Radius der Quelle
S Entropie




UTFL Grenzwert der Spannung, für welhe alle Haftstellen dauerhaft gefüllt
sind
Utr Grenzwert der Spannung, für welhe τc = τd gilt (Raumladungs-
zonenlimitierter Stromtransport)
vhkl Geshwindigkeit mit der ein reziproker Gitterpunkt die Ewaldkugel
passiert
w Halbwertsbreite eines Röntgenreexes
WA Austrittsarbeit
x Argument einer Anpassungsfunktion (linear, Polynom)














y Funktionswert einer Anpassungsfunktion (linear, Polynom)
z Eindringtiefe der Röntgenstrahlung in die Probe
Z Anzahl der Elektronen pro Atom
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Z mittlere Ordnungszahl der Probe
Zeff eektive Ordnungszahl
Zi Ordnungszahl eines Elementes i in der Probe
Griehishe Formelzeihen
2θ0 Detektorpixel mit senkreht auftreender gebeugter Intensität (auf
dem Goniometerkreis)
2θm gemessener Beugungswinkel am E2 Strahlrohr
α EDX-Detektorwinkel
α Winkelabshnitt auf dem Goniometerkreis (Funktion der Pixelanzahl)
αc kritisher Winkel der Totalreexion
α Primärstrahlkonvergenzhalbwinkel
α, β Reinstphasen auf beiden Seiten eines binären Phasendiagrammes
α Gitterparameter, Winkel zwishen 010 und 001 (◦)
β Gitterparameter, Winkel zwishen 001 und 100 (◦)
γ Gitterparameter, Winkel zwishen 100 und 010 (◦)
β Sammelhalbwinkel der Ω-Filtereingangsblende
βeff eektiver Sammelhalbwinkel
|χ0n|2 Dipolmatrixelement
∆(2θ) Änderung des Beugungswinkels bei kleinen Einfallswinkeln ω
∆ ein ausgewählter Elektronenenergieverlustbereih E bis E +∆
∆X Gröÿtfehler einer Messgröÿe
∆Xz zufälliger Fehler
∆Xs systematisher Fehler
ε Dielektrizitätszahl (F/m = A*s/(V*m))
εr statishe/optishe/dynamishe dielektrishe Konstante
γf Oberähenenergie einer einzelnen Shihtoberähe
γi Grenzähenenergie zwishen Dünnshiht und Substrat
γs Oberähenenergie einer freistehenden Oberähe
γT kinetishe Energie der Elektronen
λ freie Weglänge der Präkursorteilhen in der Gasphase
λ Wellenlänge
λMFP mittlere freie Weglänge
µ linearer Absorptionskoezient
µ Mobilität von Ladungsträgern
µ
ρ
]ASpec Massenabsorptionskoezient der Probe (speimen)
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µ
ρ
]Ai atomarer Massenabsorptionsfaktor für ein Element A mit





µTiN,001 hemishes Potential für das Titanatom auf einer TiN (0 0 1)-Oberähe
µTiN,111 hemishes Potential für das Titanatom auf einer TiN (1 1 1)-Oberähe
ν Anpassungsfaktor für das pseudo-VOIGT-Reexprol
ν Frequenz der thermishen Shwingung
ω Einfallswinkel der Röntgenstrahlung in der asymmetrishen
Beugungsgeometrie
ω1 Einfallswinkel der Röntgenstrahlen innerhalb der Absorptionsbetrahtung
ω2 Ausfallswinkel der Röntgenstrahlen innerhalb der Absorptionsbetrahtung
Ω Raumwinkel






ϕ(ρt) Anregungstiefe der Röntgenphotonen
ΦT Energielevel einer Haftstelle
ψ2 Teil der Berehnung des Primärstrahlkonvergenzkorrekturfaktors F1
ρ Dihte
ρ spezisher Widerstand (1/σ)
ρf freie Ladungsträgerdihte
〈ρ(r)〉 mittlere Elektronendihte
ρt eingefangene Ladungsträgerdihte (in Haftstellen)
σ elektrishe Leitfähigkeit
σ Wirkungsquershnitt
σi unelastisher Wirkungsquershnitt der einzelnen Atome i
σIA Fehler der Intensitätsbestimmung eines Elementes A (EELS, EDX)
σk(∆) reduzierter Wirkungsquershnitt
τ Temperatur (◦C)
τc Zeit der Ladungsträger für das Durhlaufen des Isolators
τd Zeit bis zur Relaxation der Ladungsträger zur Einstellung
der Ladungsneutralität
θ harakteristisher Winkel im Röntgenbeugungsexperiment
θ Streuwinkel
θ Verhältnis zwishen freien und eingefangenen Ladungsträgern
θE harakteristisher Streuwinkel für einen ausgewähl-
ten Elektronenenergieverlust
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Abb. 10.1: Zweidimensionale Darstellungen der Linienmessung für den TEM-Termin 1 mit
25 Shritten. Die Position des Elektronenstrahles auf der Probe ist als Projektion auf die Grenz-
ähennormale dargestellt. Die Gesamtlänge der Linie ändert sih damit von 48,99 nm zu 47,68 nm.




|Au Grenzähe bei 14 nm bzw. 30 nm. Während
im Titannitrid (unterhalb von 14 nm) die N-K- und die Ti-L3,2- und im Titanoxid die Ti-L3,2- und
O-K-Kante erkennbar sind, verfügt die Goldelektrode im aufgenommenen Energiebereih über keine
Ionisationskanten.
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Abb. 10.2: Zweidimensionale Darstellungen der Linienmessung für den TEM-Termin 3 mit
20Messpunkten. Die Position des Elektronenstrahles auf der Probe ist als Projektion auf die Grenz-
ähennormale dargestellt. Die Gesamtlänge der Linie ändert sih damit von 48,40 nm auf 7,27 nm.
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